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Kurzfassung
Metallische Gläser erreichen aufgrund ihrer ungeordneten, amorphen Struktur eine
Streckgrenze, welche andere metallische Materialien in den Schatten stellt (bis zu
5 GPa). Dabei wird aufgrund ihres geringen E-Moduls eine elastische Verformung
von circa zwei Prozent erreicht und damit eine sonst unerreichte Menge elastischer
Energie aufgenommen. Leider besitzen die metallischen Gläser auch einen enormen
Nachteil: Aufgrund der Erweichung der Gläser bei plastischer Verformung kommt es
zur Lokalisierung dieser in sogenannten Scherbändern (SBs). Dies führt nahezu ohne
plastische Verformung zum Versagen des Materials.
Es gibt bereits viele Methoden diesen Nachteil zu überwinden, indem man die Ver-
formung durch das Einbringen von strukturellen Heterogenitäten auf eine Vielzahl
von Scherbändern verteilt: Beispielsweise durch elastische Belastung, plastische Ver-
formung mit eingeschränkten Freiheitsgraden, oder das Einbringen einer Fremdpha-
se. Allerdings sind die dabei wirkenden Mechanismen und Wechselwirkungen zwi-
schen der Struktur und der Verformung noch nicht vollständig verstanden. In dieser
Arbeit wurde daher zum einen die Struktur des Glases beeinflusst und diese Ände-
rungen charakterisiert und zum anderen die Wirkung dieser Veränderung auf das
Verformungsverhalten untersucht.
Als Ausgangszustand wurden dabei gegossene Stäbe und Platten vier verschiedener
Legierungen (mit ansteigender Glasbildungsfähigkeit: Cu47,5Zr47,5Al5, Cu46Zr46Al8,
Cu45Zr45Al5Ag5, Cu36Zr48Al8Ag8; von 1,5 mm bis 25 mm kritischem Gießdurchmes-
ser) verwendet, welche mechanischen Verformungen unterzogen wurden, um struk-
turelle Heterogenitäten einzubringen. Zudem wurden B2-Glasmatrixkomposite mit
der Formgedächtnisphase B2-CuZr beim Abschrecken der Schmelze (Cu47,5Zr46,5Al5-
Sc1) bzw. beim Rascherhitzen über die Kristallisationstemperatur (Cu44Zr44Al8Hf2-
Co2) hergestellt. Die angewandten Methoden decken ein breites Spektrum der in der
Literatur diskutierten Vorbehandlungen mit einem Einfluss auf die Struktur und die
mechanischen Eigenschaften ab [3, 4].
„Strukturelle Heterogenitäten“ sind ein großzügig interpretierbarer Begriff, welcher
auf viele Unterschiede in der Struktur angewandt werden kann. In dieser Arbeit wur-
den die strukturellen Heterogenitäten, nach ihrer Längenskala und der Art der (ein-
gebrachten) Strukturänderungen unterschieden:
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1. Heterogenitäten in der Nahordnung und der mittelreichweitigen Ordnung (Å bis
wenige nm)
2. Heterogenitäten und makroskopische Eigenspannungen in der amorphen Phase
(wenige nm bis mm)
3. Komposite (μm bis mm)
Zur ersten Gruppe zählen das freie Volumen, sowie Nanokristalle und damit loka-
le Eigenspannungen (bis wenige nm). Diese Heterogenitäten sind der Adressat der
untersuchten elastischen Verformungsmethoden (elastostatisch – 72 h bei circa 95 %
der Stauchgrenze, mechanisch zykliert – 10 Hz, σmax 1500 MPa, bis 105 Zyklen und
kryogen zykliert – bis 20x zwischen Raumtemperatur (RT) und 77 K) und zeigen sich
auch bei der Verformung mittels HPT nachweisbar verändert. Der Einfluss dieser
strukturellen Heterogenitäten auf die mechanischen Eigenschaften ist in der Abhän-
gigkeit der Aktivierungsenergie für die Grundelemente der plastischen Verformung
(der Schertransformationszonen) von der Struktur begründet. Über den Gehalt des
freien Volumens kann diese Aktivierungsenergie gezielt verändert und damit Einfluss
auf die Verformung genommen werden.
Die breite Verteilung der Aktivierungsenergie für die Schertransformationszonen
(also für plastische Verformung) führt dazu, dass es bereits im nominell elastischen
Bereich zu Änderungen in der Struktur kommt. Allerdings zeigt sich, dass die Proben
bereits nach dem Guss sehr heterogen sind und eine starke Streuung der Messergeb-
nisse zur Untersuchung der Struktur aufweisen (Relaxationsenthalpie/freies Volu-
men, atomare Dehnung). Diese Streuung überlagert die ohnehin geringen Effekte der
elastischen Vorbehandlungen. In der einschlägigen Literatur wird der Ausgangszu-
stand jedoch immer als Guss angegeben. Ein wohldefinierter Ausgangszustand (frei-
es Volumen, Eigenspannungen) mit geringen Schwankungen würde klare Aussagen
zur Wirkung der Vorbehandlung auf die Struktur und die Vergleichbarkeit zwischen
den verschiedenen Arbeiten vereinfachen.
Trotz der starken Schwankungen der Eigenschaften und des vergleichsweise hohen
freien Volumens des Ausgangszustandes konnten leichte Tendenzen hin zur „Verjün-
gung“ (elastostatisch, zyklisch mechanisch mit geringer glasbildungsfähigkeit, kryo-
gen zykliert) oder Relaxation (zyklisch mechanisch mit hoher Glasbildungsfähigkeit)
für die vier untersuchten Zusammensetzungen gefunden werden. Die mechanischen
Eigenschaften bleiben von diesen geringen Veränderungen unbeeinflusst. Nur bei den
kryogen zyklierten Proben ist entgegen dem Trend zur „Verjüngung“ eine Abnahme
der plastischen Stauchung zu erkennen. Erste Versuche der zyklisch-mechanischen
Belastung an relaxierten Proben zeigen, dass die Änderungen in der Struktur und
den mechanischen Eigenschaften gering sind.
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Durch die Verformung mittels HPT konnte das freie Volumen im Glas verglichen
mit dem Gusszustand deutlich erhöht werden. Aufgrund der Lokalisierung der Ver-
formung in metallischen Gläsern und unvermeidbaren geringen Unterschieden in
der Lastaufbringung bilden sich bei der Verformung zwei keilförmig übereinander
angeordnete, in sich homogene Zonen in den radialsymetrischen Probenscheibchen
aus. Die Zone in der Mitte unterscheidet sich strukturell kaum von Ausgangsmaterial
(Guss). Am Rand bildet sich jedoch eine Zone mit dem höchsten durch HPT erzeug-
ten und gemessenen freien Volumen. Dieser Bereich zeigt bei der Nanoindentation im
Gegensatz zum Guss auch eine homogene Verformung.
In der zweiten Gruppe spielen die Verteilung des freien Volumens über die Pro-
be und makroskopische Eigenspannungen (in der Größenordnung der Probe) eine
Rolle. Hier sind die Untersuchungen an den kaltgewalzten und geprägten Proben
einzuordnen. Beim Kaltwalzen werden in Form von Scherbändern Bereiche stark er-
höhten freien Volumens eingebracht und bei der Prägung durch lokale Verformung
Eigenspannungen. Diese Verteilung der Heterogenitäten über die Probe führt zu lokal
unterschiedlichen Aktivierungsenergien für Schertransformationszonen. Dies beein-
flusst die Scherbandbildung und -Ausbreitung über die Probe und führt zu einer
Delokalisierung der Verformung.
Beim Kaltwalzen werden durch die Verformung mit eingeschränkten Freiheitsgera-
den eine Vielzahl von Scherbändern in die weitestgehend unveränderte Glas-Matrix
eingebracht. Es bildet sich ein Glas-Glas-Komposit. Aufgrund der auf den kleinen
Bereich des Scherbandes konzentrierten Verformung sind bei geringen Umformgra-
den unter −200 % keine Unterschiede im freien Volumen verglichen mit dem Guss
erkennbar. Dies liegt womöglich auch am bereits hohen freien Volumen nach dem
Guss. Es sind jedoch Aufgrund der Verformung Duckeigenspannungen im Zentrum
der Proben vorhanden.
Im Bild des Glas-Glas-Komposits kann man sich die Verformung vereinfacht wie
bei einem Laminat aus Scherbändern und ihrem Einflussbereich mit hohem freien
Volumen und der Matrix mit geringerem freien Volumen vorstellen. Die plastische
Verformung beginnt aufgrund der geringeren Aktivierungsenergie für Schertransfor-
mationszonen zunächst im Bereich mit höherem freien Volumen. Im Fall des 45◦ ori-
entierten „Laminats“ bleibt die plastische Verformung auf diese Bereiche konzentriert
und führt mit der Perkolation der Schertransformationszonen zu einer Reaktivierung
des Scherbands. Die Matrix nimmt an der plastischen Verformung nicht teil. Ist das
Laminat jedoch parallel zur Belastungsrichtung orientiert, müssen zur Bildung eines
Scherbands über den Querschnitt auch in der Matrix Schertransformationszonen ak-
tiviert werden, dies führt zu einer höheren Stauchgrenze. Die bevorzugte Aktivierung
von Schertransformationszonen im Bereich der „alten“ Scherbänder führt zu einem
Spannungsfeld, welches die Bildung von Scherbändern initiiert und diese von der
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Ebene der maximalen Scherspannung ablenkt. Dies führt zur Delokalisierung der
Verformung und damit zu einer erhöhten plastischen Stauchung.
Dies zeigt eindrücklich, dass nicht nur der gemittelte Gehalt des freien Volumens
für die mechanischen Eigenschaften entscheidend ist, sondern auch die Verteilung
in der Probe.
Auch bei den geprägten Proben bleibt das freie Volumen im Mittel über die Pro-
be unverändert zum Guss. Es sind jedoch Zugeigenspannungen im Zentrum und
ein komplexes, alternierendes Zug-Druck-Spannungsfeld an der Oberfläche bei den
Prägelinien vorhanden. Dieses führt im Zugversuch zu einer plastischen Verformung
des ansonsten spröden metallischen Glases. Die alternierenden Eigenspannungen
an der Oberfläche führen zur zunächst einseitigen Bildung von Scherbändern neben
der Prägelinie in einem Winkel von 90◦ zur Belastungsrichtung und damit abwei-
chend von der maximalen Scherspannung. Dadurch wird die Verformung auf meh-
rere Scherbänder verteilt und eine hohe plastische Verformung erreicht.
Die makroskopischen Eigenspannungen bei den geprägten Proben führen, genau
wie die lokalen Unterschiede im freien Volumen, durch Veränderung der Aktivie-
rungsenergie für Schertransformationszonen zur Delokalisierung der Verformung.
Die Komposite nehmen durch die mindestens wenige 10 μm großen Kristalle in
der Glasmatrix eine Sonderrolle ein, da diese bei der Verformung mit der Glasmatrix
interagieren. Dabei ändert sich sowohl die Spannungsverteilung, als auch die Ver-
teilung der Verformung zwischen den beiden Phasen stetig. Die Kristalle erzeugen
durch ihre Verformung ein Spannungsfeld in der Glasmatrix, welches zur Bildung
und Ablenkung der Scherbänder führt. Allerdings führt ein ausreichend hoher Anteil
(circa 65 %) der B2-Phase in der Glasmatrix zu einer derartigen Spannungskonzen-
tration, dass die Glasmatrix sich bereits bei geringen makroskopischen Belastungen
plastisch verformt und die B2-Phase die Last trägt.
Die (plastische) Verformung wird durch die Aktivierungsenergie für Schertransfor-
mationszonen und deren Perkolation zu Scherbändern bestimmt. Auf diese Aktivie-
rungsenergie kann, wie in dieser Arbeit gezeigt wurde, durch Veränderung des freien
Volumens und makroskopische Eigenspannungen Einfluss genommen werden. Bei
einer homogenen Verteilung und einem hohen freien Volumen in einer Probe kann es
zur homogenen Verformung des Glases kommen. Doch auch eine auf Scherbänder
lokalisierte Verformung kann bei einer heterogenen Verteilung von Bereichen unter-
schiedlicher Aktivierungsenergien für die Schertransformationszonen durch Vertei-
lung der plastischen Verformung auf mehrere Scherbänder zu einer hohen plasti-
schen Verformung führen.
Die systematischen und umfangreichen Untersuchungen in dieser Arbeit beleuch-
ten detailliert den Zusammenhang zwischen der Struktur und der Verformung me-
tallischer Gläser. Die Struktur wird gezielt manipuliert um eine Veränderung ihrer
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Heterogenität zu induzieren. Dabei wird auf Veränderungen in atomaren Längens-
kalen ebenso eingegangen, wie auf die makroskopischen Unterschiede. Außerdem
wird die Abhängigkeit der induzierten strukturellen Änderungen von der Stabilität
des Glases betrachtet. Dies alles stellt einen wichtigen Beitrag zum Verständnis des
Verformungsverhaltens metallischer Gläser dar. In letzter Konsequenz ermöglichen
die Erkenntnisse, durch eine gezieltere Manipulation der Struktur, eine erhöhte plas-
tische Verformung im metallischen Glas zu erreichen

Inhaltsverzeichnis
Abkürzungen V
Formelzeichen IX
Kurzfassung XIII
1 Motivation 1
2 Metallische Gläser und Komposite 5
2.1 Thermodynamik und Kinetik der Glasbildung . . . . . . . . . . . . . . . . 6
2.2 Struktur metallischer Gläser . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 9
2.3 Strukturelle Heterogenitäten in metallischen Gläsern . . . . . . . . . . . 13
2.3.1 Heterogenitäten in der SRO und der MRO . . . . . . . . . . . . . . 14
2.3.2 Makroskopische Heterogenitäten und Eigenspannungen . . . . . 21
2.3.3 Glas-Matrix-Komposite . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
2.4 Strukturelle Charakterisierung mittels Röntgenstrahlung . . . . . . . . . 32
2.4.1 Röntgenografische Grundlagen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 32
2.4.2 Auswertungsansätze für metallische Gläser . . . . . . . . . . . . . 34
2.4.3 Auswertungsansätze für metallische Glas-Matrix-Komposite . . . 40
2.5 Mechanische Eigenschaften und Verformungsmechanismen . . . . . . . 42
2.6 Das Legierungssystem Cu-Zr . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
3 Durchführung und Methoden 49
3.1 Probenherstellung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 49
3.2 Computertomografie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 50
3.3 Probenpräparation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 52
3.4 Vorbehandlung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 52
3.4.1 Mechanische Vorbehandlung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 54
3.4.2 Thermische Vorbehandlung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
3.5 Mikroskopie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
3.6 Mechanische Prüfung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 57
3.7 Thermische Analyse . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58
3.8 Röntgendiffraktometrie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 60
3.8.1 Laborgeräte . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 60
XX
3.8.2 Synchrotron . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 60
3.9 Weitere Messmethoden . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 67
3.10Finite Elemente Methode . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 68
4 Strukturelle Änderungen durch elastische Verformung 71
4.1 Elastostatische und -dynamische Belastung metallischer Gläser . . . . . 74
4.2 Struktur und mechanische Eigenschaften nach der Vorbelastung . . . . 79
4.3 Modell der Vorgänge bei der elastischen Verformung . . . . . . . . . . . . 114
5 Strukturelle Änderungen durch plastische Verformung 119
5.1 Kaltwalzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 121
5.1.1 Struktur nach dem Kaltwalzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 122
5.1.2 Mechanische Eigenschaften . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 141
5.2 High Pressure Torsion - HPT . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 159
5.3 Prägung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 174
5.3.1 Strukturänderungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 175
5.3.2 Mechanische Eigenschaften . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 183
6 Einfluss einer kristallinen Phase auf das Verformungsverhalten 191
6.1 Verformung und Umwandlungsverhalten . . . . . . . . . . . . . . . . . . 192
6.2 Quantitative Betrachtung der Verformung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 199
7 Zusammenfassung 205
Literatur 250
A Zusätzliche Daten und Informationen 251
A.1 Eigenkonstruktionen für Synchrotronmessungen . . . . . . . . . . . . . . 251
A.2 Anpassung der Maxima und Berechnung der atomaren Dehnungen . . . 251
A.3 Elastische Vorverformung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 253
A.4 Plastische Vorverformung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 257
A.4.1 Kaltwalzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 257
A.4.2 HPT . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 260
B Legierungsentwicklung 263
B.1 Ag-Co-haltige Legierungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 263
B.1.1 Themische Eigenschaften und Phasenbildung . . . . . . . . . . . . 264
B.1.2 Mechanische Eigenschaften . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 270
B.2 Legierungesentwicklung am Beispiel von Sc . . . . . . . . . . . . . . . . . 274
B.2.1 Themische Eigenschaften und Phasenbildung . . . . . . . . . . . . 274
B.2.2 Mechanische Eigenschaften . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 282
XXI
B.2.3 Zusammenfassung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 284
C Untersuchungen zum Verformungsverhalten von B2–Glas–Kompositen mittels
hochenergetischer Röntgenstrahlung 287
C.1 Qualitative Betrachtung der Verfomung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 287
C.2 Quantitative Betrachtung der Verfomung . . . . . . . . . . . . . . . . . . 297

1 Motivation
Die mechanischen Eigenschaften metallischer Gläser und die bei der Verformung wir-
kenden Mechanismen sind auch nach Jahrzehnten der Forschung immer noch nicht
vollständig verstanden. Eines für die Anwendung wichtigsten Themen stellt dabei die
mangelnde plastische Verformung aufgrund der Erweichung und der daraus folgen-
den Lokalisierung dieser in Scherbändern dar. Daraus ergibt sich die grundlegende
Frage: wie kann man diese Lokalisierung verhindern oder zumindest abmildern?
Es wird allgemein angenommen, dass plastische Verformung in metallischen Glä-
sern in lokal begrenzten „fertilen“ Zonen (Scherumwandlungszonen) initiiert wird.
Diese Bereiche haben eine Größe von einigen zehn bis hundert Atomen. Durch ei-
ne Perkolation dieser Scherumwandlungszonen bildet sich ein Scherband (Details:
Abschnitt 2.5). Für die Ausbreitung der Scherbänder ist die größerskalige Verteilung
(im Mikrometerbereich) dieser Bereiche im Glas entscheidend [3]. Grundsätzlich wird
angenommen, dass Heterogenitäten in der Glasstruktur zu Veränderung der Akti-
vierungsenergie für die plastische Verformung und damit in der Bildung und Aus-
breitung von Scherbändern führt [3]. Dies kann die schlagartige Ausbreitung eines
Scherbandes über die gesamte Probe erschweren und die Bildung vieler Scherbänder,
auf die sich die plastische Verformung verteilen kann, fördern [3].
Strukturelle Heterogenitäten sind also entscheidend für Verformungsverhalten von
metallischen Gläsern, insbesondere für die plastische Verformung [3]. Das Ziel dieser
Arbeit ist es daher:
I Gezielt strukturelle Heterogenitäten in verschiedenen metallischen Gläsern zu
erzeugen und ihre Eigenschaften zu kontrollieren
II Wege zu finden, diese nachzuweisen und zu charakterisieren
III Ihren Einfluss auf das Verformungsverhalten zu verstehen
Eine Frage, zu Beginn lautet: Welchen Einfluss hat die Zusammensetzung bzw.
die Glasbildungsfähigkeit der Proben, bzw. welche Heterogenitäten sind bereits in
gegossenen Proben enthalten. Für die vorliegende Arbeit wurden daher CuZr-Basis-
Legierungen mit unterschiedlicher Glasbildungsfähigkeit untersucht. Die Glasbil-
dungsfähigkeit von Cu47,5Zr47,5Al5 ist gerade ausreichend um komplett amorphe Pro-
ben in den verwendeten Abmessungen (∅ 1,5 mm) herzustellen. Die Legierung Cu46-
Zr46Al8 wurde im Rahmen einer parallel angefertigten Dissertation rascherhitzt [5]
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Abbildung 1.1: Schematische Darstellung von unterschiedlichen Heterogenitäten in
der amorphen Phase. Diese können beispielsweise durch Verformung bzw. Legie-
rungsvariation oder Wärmebehandlung erzeugt werden und mehrere Größenordnun-
gen einschließen.
und ermöglicht einen Vergleich der Resultate aus der Wärmebehandlung mit denen
der mechanischen Vorbehandlung. Cu45Zr45Al5Ag5 hat eine höhere GFA als Cu47,5-
Zr47,5Al5 und eine nahezu gleiche wie Cu46Zr46Al8. Sie ermöglicht damit, den Einfluss
der GFA und der unterschiedlichen Legierungselemente (Ag und weniger Al) zu unter-
suchen. Die Legierung mit der größten GFA Cu36Zr48Al8Ag8 wurde zudem bereits in
einer Arbeit über den Einfluss von Vorbelastung am IFW Dresden verwendet [6]. Als
metallische Glas-Matrix-Komposite (MGMC) kommt zum einen Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 als
in situ-Komposit (beim Guss erzeugt) mit einer heterogenen Verteilung, grober Kris-
talle der Formgedächtnisphase B2 CuZr [7] und zum anderen Cu44Zr44Al8Hf2Co2 als
Komposit durch Rascherhitzen mit feinen, homogen verteilten Kristallen (Aufgrund
der Rascherhitzung des Glases) der B2-Phase [5] zum Einsatz.
Die strukturellen Heterogenitäten sollen durch elastische und plastische Verfor-
mung sowie durch Legierungsvariation und Wärmebehandlung eingebracht werden.
In Abbildung 1.1 ist eine Übersicht zusammengestellt, welche mögliche Heterogenitä-
ten in metallischen Gläsern über die Größenskalen von Å bis mm darstellt. Das freie
Volumen bzw. das anti-freie Volumen („Verjüngung“ bzw. Relaxation – Kristallkeime)
sind in Größenordnungen von wenigen Atomabständen zu finden. Scherbänder und
Nanokristalle weisen eine Breite von mehreren bis zu mehreren hundert Nanometern
auf. Die makroskopischen Eigenspannungen und Kristalle liegen dagegen im Mikro-
bis Millimeter-Bereich.
Die angewandten Methoden decken ein breites Spektrum verschiedener Vorbe-
3
handlungen mit einem Einfluss auf die Struktur und die mechanischen Eigenschaf-
ten ab [3, 4]. Sie werden für diese Arbeit in drei Gruppen eingeteilt:
A Elastisch mechanische Vorbehandlung: Speichern von Energie im Glas durch
makroskopisch reversible mechanische Arbeit [4] (Abschnitt 4)
Fr
ei
e 
En
er
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e
Koordination
Gegossen
elastisch belastet
– Zyklische mechanische Belastung
– Statische mechanische Belastung
– Zyklische Tieftemperaturbehandlung
B Plastische mechanische Vorbehandlung: Einbringen von makroskopischen Ei-
genspannungen und Einstellen von „Glas-Glas-Kompositen“ (verformte Berei-
che mit hoher Energie und unverformte Bereiche mit geringerer Energie) (Ab-
schnitt 5)
unverformter Bereich
verformter Bereich
– Kaltwalzen
– "‘high pressure torsion"’ (HPT) (höchster Umformgrad)
– Prägen von Strukturen [8]
C Erzeugen von Glasmatrix-Kompositen mit der Formgedächtnisphase B2 CuZr,
welche bei der Verformung des Komposits zur Verfestigung der Probe führen
kann [9] (Abschnitt 6)
Glas
B2 Kristall
– Größerskalige Komposite auf Basis von Cu47,5Zr47,5Al5 mit heterogener Ver-
teilung grober (≈ 100 μm) B2-Kristalle
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– Feinskalige Komposite durch Rascherhitzen von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 [5] mit
homogener Verteilung feiner (≈ 5 μm) B2-Kristalle
Die so eingestellten Zustände der verschiedenen Legierungen wurden in dieser
Arbeit mittels thermischer (bspw. dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)), mecha-
nischer (bspw. Härtemessung), mikroskopischer (bspw. Rasterelektronenmikroskop
(REM)) und röntgenographischer Methoden strukturell charakterisiert. Hervorzuhe-
ben sind dabei die in- und ex situ-Untersuchungen mittels hochenergetischer Rönt-
genstrahlung am Deutschen Elektronen Synchrotron (DESY – PETRA III) in Hamburg
und am Europäischen Synchrotron (ESRF) in Grenoble, deren Ergebnisse eine wich-
tige Rolle in der Diskussion einnehmen, da sie Aussagen zu den Veränderungen in
der Nahordnung engl.: short range order (SRO) und mittelreichweitige Ordnung engl.:
medium range order (MRO) ermöglichen. Gemeinsam mit den thermischen und me-
chanischen Untersuchungen ermöglichen sie einen Einblick in die lokalen und ma-
kroskopischen Spannungszustände (Mikro- bis Millimeter). Dies erfolgt erstmals sys-
tematisch für eine derartige Bandbreite an Zuständen und Zusammensetzungen in
einer Arbeit.
Final werden auch die Veränderungen im Verformungsverhalten durch die unter-
schiedlichen Vorbehandlungen untersucht und die Rolle der jeweiligen Heterogeni-
täten auf die Scherbandbildung und -Ausbreitung diskutiert. Bei der Scherbandbil-
dung spielen dabei die Bereiche in der Größenordnung der Scherumwandlungszone
(wenige zehn bis einhundert Atome) eine entscheidende Rolle. Bei ihrer Ausbreitung
wiederum ist die größerskalige Verteilung (im Mikrometerbereich) der strukturellen
Heterogenitäten im Glas entscheidend [3]. Die Heterogenitäten können diesen bei-
den Mechanismen über die jeweilige Längenskalen zugeordnet und ihr Einfluss auf
die (plastische) Verformung durch mikroskopische und bei den Kompositen durch
in situ Beugung im Synchrotron nachvollzogen werden.
Die systematischen und umfangreichen Untersuchungen in dieser Arbeit beleuch-
ten detailliert den Zusammenhang zwischen der Struktur und der Verformung me-
tallischer Gläser. Die Struktur wird gezielt manipuliert, um eine Veränderung ihrer
Heterogenität zu induzieren. Dabei wird auf Veränderungen in atomaren Längenska-
len ebenso eingegangen, wie auf die makroskopischen Unterschiede. Außerdem wird
die Abhängigkeit der eingebrachten strukturellen Änderungen von der Stabilität des
Glases betrachtet. Dies alles stellt einen wichtigen Beitrag zum Verständnis des Ver-
formungsverhaltens metallischer Gläser dar. In letzter Konsequenz ermöglichen die
Erkenntnisse es, durch eine gezielte Manipulation der Struktur eine erhöhte plasti-
sche Verformung im metallischen Glas zu erreichen.
2 Metallische Gläser und Komposite
Metallische Gläser zählen zu einer recht jungen Klasse von Materialien. Sie zeich-
nen sich durch das Fehlen der für Metalle üblichen langreichweitigen Ordnung der
Atome aus [10]. Erstmals konnte ein metallisches Glas in den 1960er Jahren durch
Rascherstarrung einer Gold-Silizium-Legierung aus der Schmelze hergestellt werden
[11]. Die in der Folge gefundenen glasbildenden Legierungen blieben alle auf sehr ge-
ringe Abmessungen von wenigen zehn Mikrometern beschränkt [12]. Die ersten soge-
nannten massiven metallischen Gläser (Gießdurchmesser ≥ 1 mm [10, 12, 13]) wur-
den im System Palladium-Nickel-Phosphor hergestellt [14]. Nachfolgend gab es Ende
der 1980er Jahre und insbesondere in den 1990er Jahren eine „Explosion“ des For-
schungsgebietes. Immer neue, bessere Glasbildner wurden in auf unedlen Elementen
basierenden Systemen gefunden (Zr, Fe, Ti, Mg, Cu, La, etc.) [10, 12, 13, 15, 16]. Die-
se sind für eine kommerzielle Anwendung von großem Interesse, da sie eine hohe GFA
mit einem vergleichsweise geringen Preis der Elemente verbinden [12, 16, 17].
In dieser Arbeit liegt der Fokus auf den Cu-Zr-basierten, massiven metallischen
Gläsern, welche bereits in der binären Zusammensetzung massive metallische Gläser
formen können [18–23]. In den folgenden Abschnitten wird zunächst die Glasbildung
behandelt. Damit soll ein kurzer Einblick in die Bildung metallischer Gläser und der
Einflussgrößen auf diesen Prozess gegeben werden (Abschnitt 2.1). Die Modelle, für
die sich dabei herausbildenden Strukturen, werden in Abschnitt 2.2 vorgestellt. Die
massiven metallischen Gläser weisen dabei immer einen von der Prozessierung ab-
hängigen Grad der Heterogenität auf, oder anders gesagt unterschiedet sich je nach
Behandlung des Glases der energetische Zustand oder die . Diese, durch die Verarbei-
tung bedingten Unterschiede in der Struktur und Methoden der Einflussnahme auf
diese, werden in Abschnitt 2.3 eingehend behandelt. Die in der Arbeit angewandte
Technik zur Strukturaufklärung, die Röntgenbeugung, wird in Abschnitt 2.4 vorge-
stellt und die verschiedenen Ansätze für metallische Gläser und Komposite disku-
tiert. Die zum Verständnis des Einflusses der strukturellen Heterogenitäten auf das
Verformungsverhalten notwendigen Mechanismen der SB-Bildung und -Ausbreitung
sind Gegenstand in Abschnitt 2.5. Der finale Abschnitt der Grundlagen befasst sich
mit dem verwendeten Legierungssystem Cu-Zr.
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2.1 Thermodynamik und Kinetik der Glasbildung
Metallische Gläser können strukturell, vereinfacht als eingefrorene Schmelzen be-
schrieben werden [10, 13]. Der Unterschied zwischen metallischen Gläsern und
amorphen Metallen wird von Greer [13] und Suryanarayana & Inoue [10] als in
der Herstellungsmethode liegend definiert. Metallische Gläser werden demnach allein
durch Abschrecken aus der Schmelze hergestellt und sind damit Teil der amorphen
Metalle, welche auch mittels anderer Methoden (Kugelmahlen, Abscheidung aus der
Gasphase, etc.) hergestellt werden können [10, 13]. Ihnen allen ist ihre ungeord-
nete, bzw. amorphe Struktur und das Auftreten eines Glasübergangs gemein. Eine
Übersicht über die verschiedenen Herstellungsmethoden kann in [10, 13] gefunden
werden.
Ein metallisches Glas bildet sich durch das Unterkühlen der Schmelze bis unter die
Glasübergangstemperatur (Tg) (per Definition bei einer Viskosität von 1012 Pa s) [13].
In Abbildung 2.1 sind die Änderungen der freien Enthalpie und des Volumens mit
der Temperatur im Bereich des Glasübergangs dargestellt. Liegt die Schmelze unter-
halb der Liquidustemperatur (Tliq) vor, so ist die freie Enthalpie der Schmelze höher,
als jene der kristallinen Struktur; man spricht von einer unterkühlten Schmelze. Ge-
lingt es, die Keimbildung und Kristallisation dieser unterkühlten Schmelze bis Tg zu
unterdrücken, ist die Viskosität der Schmelze so stark angestiegen, dass die zur Kris-
tallisation notwendige Diffusion unterbunden wird, die Struktur quasi einfriert und
sie als Glas bezeichnet wird [13].
Die erreichbare Unterkühlung hängt von der Viskosität der Schmelze und der Ände-
rung dieser mit der Temperatur, der Differenz der freien Enthalpien des Kristalls und
der Schmelze, sowie der Energie ihrer Grenzfläche ab [10]. Weiterhin haben auch die
Abkühlgeschwindigkeit und heterogene Keimstellen einen Einfluss [10]. Da die ersten
Parameter von der verwendeten Legierungszusammensetzung abhängig sind, ist die
kritische Abkühlrate zur Vermeidung der Kristallisation (Rc) ein charakteristischer
Wert zur Quantifizierung der Glasbildungsfähigkeit (GFA) [10]. In Abbildung 2.2 sieht
man, dass die GFA am größten ist, wenn die Kristallisation am stärksten verzögert
wird, also Rc am geringsten ist [12]. Theoretisch ist damit bei ausreichend hoher Ab-
kühlgeschwindigkeit auch ein monoatomares Glas denkbar. Dies konnte vor kurzem
auch im Experiment erzeugt werden [24]. Der Glasübergang, Tg, ist keine thermody-
namische, sondern eine kinetische Größe [13]. Mit variierenden Abkühlraten variiert
auch Tg (Abbildung 2.1). Im Gegensatz zur Kristallisation ist beim Glasübergang eine
kontinuierliche Änderung des Volumens beim Übergang von der Schmelze zum Glas
zu beobachten. Daraus ergibt sich, dass sich mit variierender Abkühlrate das Volu-
men des hergestellten Glases unterscheidet. Je höher die Abkühlrate, desto höher das
Volumen, bzw. umso geringer die Dichte (Abbildung 2.1) [13]. Diese Zustände werden
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Änderung der freien Enthalpie und des
Volumens bzw. der Dichte mit der Temperatur im Glasübergang (nach [13]). A: ther-
modynamisch stabile Schmelze; B: unterkühlte Schmelze; C: Glas (Kühlrate bei 1
höher als bei 2); Die Grenzen zwischen diesen Bereichen bilden die Glasübergang-
stemperatur (Tg) und die Liquidustemperatur (Tliq)
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Abbildung 2.2: Schematisches kontinuierliches Zeit-Temperatur-Umwandlungs-
diagramm (nach [12]). Die GFA nimmt von links nach rechts mit sinkender Abkühl-
geschwindigkeit zu.
als Strukturen unterschiedlichen freien Volumens beschrieben [13]. Dabei wird die
Abweichung des Volumens von jenem der dichtesten, ungeordneten Packung ange-
nommen. Wie sich dieses freie Volumen in der Struktur darstellt (Abschnitt 2.3) und
sich auf das Verformungsverhalten auswirkt (Abschnitt 2.5), wird in den folgenden
Abschnitten behandelt.
Wie bereits im vorherigen Absatz erwähnt, ist Rc und damit die GFA in großem Ma-
ße von der Legierungszusammensetzung abhängig. In den letzten Jahrzehnten wurde
viel unternommen, um Legierungen mit einer möglichst geringen Rc zu entwickeln,
um Gläser nicht nur als dünne Bänder oder Plättchen, sondern in größeren und
damit für die Anwendung interessanteren Abmessungen herzustellen. Ab einer Rc
von circa 103 K s−1 ist es möglich, massive metallische Gläser mit Stabdurchmessern
von über 1 mm herzustellen [12]. Die heute bekannten besten Glasbildner haben ein
Rc von über 1 K s−1 [10, 12]. Zum Vergleich: Oxidische Gläser können mit Rc von
10−4 K s−1 bis 10−5 K s−1 hergestellt werden [10].
Es sind in den vergangenen Jahren zahlreiche Versuche unternommen worden, die
GFA zu verstehen und vorherzusagen (z.B.:[2, 25–30] und Übersicht in [10]). Schon
Turnbull [31] beschrieb 1969 die Größe des Temperaturbereichs zwischen der Er-
starrungstemperatur und Tg, die reduzierte Glasübergangstemperatur (Trg), als ent-
scheidend für die GFA, da es nur hier zur Kristallisation kommen kann. Dieser ist
insbesondere bei eutektischen Legierungen sehr klein. Basierend darauf wurde eine
Vielzahl von Glasbildnern in Legierungssystemen mit tiefen Eutektika gefunden [12].
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Um Legierungssysteme mit niedrigem Eutektikum und damit hoher GFA zu finden,
schlug Inoue [32] die folgenden drei empirischen Regeln vor:
1. Die Legierung muss aus mindestens drei verschiedenen Elementen bestehen.
2. Der Unterschied im atomaren Durchmesser soll größer 12 % sein.
3. Die Legierungselemente sollen eine negative Mischungsenthalpie haben.
Diese Regeln beschreiben Legierungssysteme mit einer möglichst großen „topologi-
schen Frustration“ der Struktur. Dies bedeutet, dass die Bildung komplexer kristalli-
ner Phasen gefördert, die Packungsdichte der Schmelze erhöht und damit die Kristal-
lisation erschwert wird [32]. Grundsätzlich sollte also für eine hohe GFA die Triebkraft
zur Kristallisation vermindert (Differenz der freien Enthalpie zwischen Kristall und
Schmelze), die Kristallisationskinetik gehemmt (hohe Packungsdichte der Schmelze,
hohe Viskosität) und das Temperaturfenster in dem die Kristallisation abläuft, gering
gehalten werden [27].
In der Praxis hängt die erfolgreiche Herstellung eines Glases stark von den jeweili-
gen experimentellen Gegebenheiten ab [13, 33–35]. Der häufig synonym für die GFA
verwendete kritische Gießdurchmesser ist deshalb keine allgemeingültige Größe und
führt zu stark abweichenden Angaben in der Literatur. Die Reinheit der Elemente [35–
38] und die Gießbedingungen [33, 34, 39] können beispielsweise den erreichbaren,
komplett amorphen Durchmesser stark beeinflussen, weil sie die Keimbildung und
Kristallisation fördern oder hemmen können. Für eine Vergleichbarkeit der Ergebnis-
se muss daher besonders auf die Reproduzierbarkeit der Gießbedingungen und der
Reinheit der Legierungen geachtet werden.
2.2 Struktur metallischer Gläser
Im Gegensatz zu Kristallen können in Gläsern keine langreichweitigen Ordnungsbe-
reiche definiert werden [13, 40]. Es können also auch keine Defekte wie Versetzungen
oder Korngrenzen in Kristallen beschrieben werden, mit denen man Unterschiede in
der Verformung durch bekannte Mechanismen erklären könnte [13, 41]. Dennoch ist
die amorphe Struktur metallischer Gläser nicht immer vollständig regellos und ho-
mogen, sondern variiert zum Teil stark in Abhängigkeit von der Prozessierung [40].
Die Struktur bestimmt auch bei metallischen Gläsern die Eigenschaften (GFA, Ver-
formung) [40, 41]. Es gab und gibt viele Versuche, lokale Strukturen und Ordnungs-
bereiche in den metallischen Gläsern zu finden und zu definieren. Insbesondere die
SRO, der Bereich der nächsten Nachbarn (NN), ist im Experiment und in der Simula-
tion zugänglich. Sie ist von der Größe und Art der Atome bestimmt [13]. Die MRO (die
Anordnung der SRO-Polyeder) ist ungleich schwerer zu charakterisieren und darüber
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hinaus ist die Struktur in metallischen Gläsern nicht genau zu bestimmen. Anders
als in Kristallen kann die Struktur nicht „einfach“ aus Röntgendiffraktogrammen be-
stimmt und Unterschiede wie eine leicht variierende Zusammensetzung bzw. Prozes-
sierung auch nicht durch quantifizierbare, definierte Defekte (bspw. Leerstellen oder
Versetzungen) beschrieben werden. Die geringe Ordnungsreichweite und meist eine
hohe Anzahl von verschiedenen Elementen erschweren, durch die Mittlung über das
Volumen, bei den Messungen die Bestimmung der Struktur der metallischen Gläser.
Zudem sorgen lokale Abweichungen durch Unterschiede in der Zusammensetzung
für weitere Hindernisse bei der Aufklärung. Deshalb ist die Bestimmung der Struk-
tur metallischer Gläser aufwändig und die strukturellen Modelle sind meist nur sehr
eingeschränkt für bestimmte Systeme (exakte Zusammensetzung und Prozessierung)
anwendbar [13].
Bevor im nächsten Abschnitt genauer auf die unterschiedlichen Strukturmodelle
eingegangen wird, sollen zunächst die üblicherweise verwendeten Methoden zur Cha-
rakterisierung der Struktur kurz diskutiert werden. Die am häufigsten angewandte
experimentelle Methode ist die Beugung mit hochenergetischer Röntgen- oder Neu-
tronenstrahlung und ihre Transformation in eine Paarverteilungsfunktion (PDF). Da-
mit ist es möglich, Aussagen über die SRO und zum Teil auch über die MRO zu
machen. Für genauere Aussagen zu den nächsten Nachbarn (NN)-Verhältnissen ist
es notwendig, partielle PDFs zu bestimmen. Dies gelingt in der Praxis aber nur für
Zusammensetzungen mit zwei, oder maximal drei verschiedenen Elementen, da die
Zahl der möglichen nächsten Nachbarn mit der Zahl der Elemente und damit der
experimentelle Aufwand enorm ansteigt (mit n(n−1)/2) [42]. Mit der Röntgenbeugung
kann man Massivproben ohne eine besonders aufwändige Präparation untersuchen
und dadurch Präparationsartefakte vermeiden, mittelt aber über ein vergleichsweise
großes Volumen [42]. Details zur Röntgenbeugung und ihrer komplexen Auswertung
werden in Abschnitt 2.4 behandelt.
Auch mittels Transmissionselektronenmikroskop (TEM) kann man insbesondere
durch Beugung Informationen über die Anordnung der Atome gewinnen. Darun-
ter hervorzuheben ist die in [43] vorgestellte Nanoelektronenbeugung um einzelne
Beugungsbilder im Bereich der SRO zu gewinnen und die Fluktuationselektronen-
mikroskopie um Variationen in der MRO zu charakterisieren [44–49]. Diese TEM-
Methoden ermöglichen zwar eine hohe örtliche Auflösung, aber die Präparation be-
einflusst die Struktur der Proben und führt häufig zu Artefakten [50, 51].
Computersimulationen sind zum einen eine Möglichkeit experimentelle Daten in
Modellstrukturen zu überführen (Reverse-Monte-Carlo, RMC), zum anderen aber
auch eigenständig zu berechnen (Molecular-Dynamics MD). Die RMC-Simulation ist
eine Methode, bei der vereinfacht eine Modellstruktur durch einen simulierten Ab-
kühlungsalgorithmus an experimentelle Daten genähert wird [52–54]. Man muss al-
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Abbildung 2.3: (a) Polytetraeder (sog. Z-Cluster) zur Beschreibung der SRO um ein
zentrales Atom für verschiedene Koordinationszahlen von 8 bis 16. (aus [55]) und
(b) ihre Anordnung mittels des effizienten Clusterpackungsmodells am Beispiel eines
Ni81B19 metallischen Glases ([58] nach [59]). Die einzelnen Cluster sind durch die
roten Kreise und die Zentralen Atome Violett bzw. Pink gekennzeichnet.
lerdings beachten, dass man dabei keine singuläre Lösung der Struktur erhält [13].
Bei der MD Simulation werden experimentelle oder ab-initio berechnete Potentiale
zur Simulation der Struktur verwendet [13, 55]. Gerade MD Simulationen kommen
sehr häufig zum Einsatz, um Veränderungen in der Struktur zu analysieren [49, 55–
57]. Die MD Simulationen ermöglicht es über die Position und die Bewegung jedes
einzelnen Atoms der Untersuchung Aussagen zu treffen und liefert damit Informatio-
nen über die MRO. Allerdings basiert sie auf theoretischen Annahmen über die Bin-
dung und Bewegung der Atome und ist nur für kurze Zeitskalen (ns bis μs) möglich
[13]. Daher können beispielsweise nur sehr geringe Probenvolumen, hohe Abkühlge-
schwindigkeiten und hohe Verformungsgeschwindigkeiten untersucht werden, wel-
che um Größenordnungen von jenen der Experimente abweichen.
Die vorgestellten Methoden bilden die Voraussetzung für die Erstellung von im-
mer aufwändigeren und differenzierteren Strukturmodellen von metallischen Glä-
sen. Die Entwicklung vom frühen „dichteste zufällige Kugelpackung Modell“ (engl.:
dense random packing of hard spheres) [60] bis zu den heutigen Modellen ist bei-
spielsweise in [13, 55, 61] beschrieben. Die SRO ist heute durch Experimente und
Simulationen schon recht gut beschrieben, aber die Anordnung in der MRO ist wei-
terhin wenig verstanden und Gegenstand kontroverser wissenschaftlicher Diskussio-
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nen [13, 55, 62, 63]. Über die MRO (wenige Nanometer) hinaus ist die Struktur der
Gläser nicht, wie bei Kristallen, durch sich periodisch wiederholende Strukturmotive
zu beschreiben.
Die SRO besteht aus den NN um ein Atom und lässt sich beispielsweise durch ver-
schiedene Koordinationspolyeder um ein zentrales Atom beschreiben (engl. „solute-
centred“) [13, 55, 59, 64, 65] (Beispielhaft Polytretraeder in Abbildung 2.3a). Wel-
che Cluster hierbei bevorzugt auftreten, ist von der Größe und den chemischen
Wechselwirkungen der Atome in der Schale und im Zentrum des Clusters abhängig
[13, 55, 65]. Dieses Modell der „solute-centred“ Cluster für die SRO wurde zunächst
für Zusammensetzungen mit einem solch geringen Anteil gelöster Atome entwickelt,
dass es zu keiner Bindung zwischen ihnen kommt [13, 55, 59, 66]. Bei equiatoma-
ren Legierungen wie Cu50Zr50 bzw. Zusammensetzungen, in denen dies jedoch nicht
gegeben ist, kann man dennoch derartige, atomzentrierte Cluster definieren, aller-
dings mit der gleichen Atomart im Zentrum und der Schale. Beispielsweise sind bei
Cu50Zr50 Cluster mit Cu bzw. Zr im Zentrum umgeben von Cu und Zr [67, 68], wo-
bei die Cu zentrierten Cluster wesentlich dichter sind und damit eine größere Rolle
bei der Ordnung der Struktur spielen [55, 67]. Bei mehr als zwei beteiligten Elemen-
ten wird die Struktur noch komplexer. Die Bildung neuer Cluster wird begünstigt
und beeinflusst die Eigenschaften des Glases [55]. Simulationen und Experimen-
te zur Zugabe von Al oder Ag zu Cu50Zr50 zeigen beispielsweise die Steigerung der
GFA durch eine Erhöhung des Anteils dichter Cluster (Ikosaeder) [29, 57, 67, 69–72].
Auch das Verformungsverhalten von CuZr-basierten Gläsern wird mit dem Auftre-
ten bestimmter Cluster verknüpft (mehr Ikosaeder, höhere Aktivierungsenergie für
plastische Verformung ) [73].
Die zur Zeit am meisten genutzten Modelle zur Beschreibung der MRO basieren alle
auf Clustern mit gelösten Atomen im Zentrum („solute-centered“) [55, 58, 59, 66, 74].
Die Cluster (Polyeder) werden als Einheiten dicht gepackt, z.B. in kubisch flächenzen-
trierter [66] oder ikosaedrischer Anordnung [59, 74] (Abbildung 2.3b). Die verschie-
denen Cluster sind dabei über Ecken, Kanten oder Flächen miteinander verbunden
[59]. Diese Anordnung ist nicht vergleichbar strikt wie in Kristallen und tritt daher
nicht über die MRO hinaus auf [55]. In realen Systemen sind die Übergänge zwischen
den verschieden dicht gepackten Strukturen wohl fließend [13] und auch die Clus-
ter von equiatomaren Zusammensetzungen lassen sich analog zu MRO Strukturen
zusammensetzen [75, 76].
Die metallischen Gläser haben keine über die MRO hinausreichende Ordnung. Die
Anordnung atomarer Cluster lässt viele Möglichkeiten für Abweichungen (freies Vo-
lumen) bzw. bedingt diese, da eine dichte Anordnung der Cluster allein nicht möglich
ist [55, 65]. Unterschiede in der SRO und der MRO können durch Variationen in der
Zusammensetzung und in der Herstellung metallischer Gläser hervorgerufen werden
2.3. Strukturelle Heterogenitäten in metallischen Gläsern 13
und die Verformung maßgeblich beeinflussen [13]. Diese Heterogenitäten werden im
folgenden Abschnitt weitergehend beschrieben und eingeordnet.
2.3 Strukturelle Heterogenitäten in metallischen Gläsern
Bereits die gegossene Struktur metallischer Gläser zeigt intrinsische Heterogenitä-
ten [65, 77, 78]. Es treten Bereiche mit höherer und geringerer Dichte auf [65]. Diese
Bereiche werden auch als flüssigkeits- bzw. festkörperartige Zonen [77] oder als dich-
te Cluster und GUM (geometrisch unfavorisierte Motive, engl.: geometric unfavored
motivs) beschrieben [65]. Ein Maß für die Ordnung und damit auch der Tendenz zu
dichteren bzw. weniger dichten Bereichen in der Struktur stellt das sogenannte freie
Volumen dar [79]. Ein höherer Anteil weniger dichter Bereiche in der Struktur führt
zu einem Anstieg des (mittleren) freien Volumens [3]. Das Freie Volumen sollte je-
doch nicht als eine Art Leerstellen in der Struktur interpretiert werden. Es dient als
Hilfsgröße, um energetische Zustände von Gläsern zu vergleichen und Rückschlüsse
auf den Anteil dichter und weniger dichter Bereiche im metallischen Glas zu geben.
Diese Interpretation des freien Volumens ergibt sich aus den experimentellen Mes-
sungen, welche immer über ein vergleichsweise großes Volumen erfolgen und daher
eine Mittlung über die dichten und weniger dichten Bereiche darstellen [3, 80]. Ega-
mi & Vitek [80–82] kritisieren, dass dabei jedoch die strukturellen Änderungen im
Material stark unterschätzt werden und interpretieren die durch Unterschiede in der
Anordnung charakterisierten Bereiche stattdessen als positive und negative atomare
Spannungen (bzw. Dichtefluktuationen). Wenn im Folgenden eine Änderung des frei-
en Volumens behandelt wird, so ist dies also als gemittelter Wert des Anteils dichter
und weniger dichter Bereiche zu verstehen und kann als Maß für den Energiezustand
des Glases angenommen werden.
Heterogenitäten (bzw. der energetische Zustand von Gläsern) lassen sich jedoch
auch durch die Prozessierung metallischer Gläser beeinflussen. Hierbei kann man
die Methoden nach den Längenskalen und der Art der eingebrachten Heterogenitäten
unterscheiden:
1. Heterogenitäten in der SRO und MRO (Å bis wenige nm)
2. Heterogenitäten und makroskopische Eigenspannungen in der amorphen Phase
(wenige nm bis mm)
3. Komposite mit einer kristallinen Zweitphase (μm bis mm)
Dabei treten die einzelnen Heterogenitäten in realen Strukturen auch gemeinsam
auf. So ist die erste Gruppe der Heterogenitäten in der MRO und SRO auch in der
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Struktur der anderen Gruppen zu finden. Diese Heterogenitäten zeigen sich, wie be-
reits beschrieben, in einer Änderung des freien Volumens und spielen eine entschei-
dende Rolle im Anfangsstadium der plastischen Verformung (Aktivierung Scherum-
wandlungszone (STZ), siehe Abschnitt 2.5) [3]. Die Heterogenitäten der zweiten Grup-
pe kann man als Bereiche mit unterschiedlichem freien Volumen betrachten. Dafür
wird in dieser Arbeit der Begriff „Glas-Glas-Komposit“ verwendet. Spannungen tre-
ten über alle Längenskalen von der SRO [80] bis hin zur Probengröße [83, 84] auf.
Wenn im Folgenden Eigenspannungen diskutiert werden, sind makroskopische Ei-
genspannungen gemeint (μm bis mm). Diese entstehen bei der Herstellung beispiels-
weise durch Gradienten in der Abkühlgeschwindigkeit oder heterogene Verformung
(durch SB). Sie unterscheiden sich von den Glas-Glas-Kompositen nur durch die
Betrachtungsweise: mechanisch betrachtet, treten Eigenspannungen auf, strukturell
betrachtet Glas-Glas-Komposite. Beide Heterogenitäten beeinflussen das Anfangs-
stadium der plastischen Verformung, aber auch die fortschreitenden Prozesse (SB-
Ausbreitung, siehe Abschnitt 2.5). Die kristalline Phase in MGMC führt auch zu einer
makroskopisch heterogenen Spannungsverteilung in der Glasmatrix und damit zum
gleichen Einfluss auf die Verformung wie die Eigenspannungen in einem monolithi-
schen Glas [85].
In den folgenden Abschnitten werden die drei definierten Gruppen von Hetero-
genitäten genauer beschrieben. Zunächst wird die Änderung des freien Volumens
diskutiert und weiterführend Methoden vorgestellt, welche diese erste Gruppe der
Nanometerheterogenitäten beeinflussen (Abschnitt 2.3.1). Methoden, welche primär
makroskopische Heterogenitäten (Gruppe zwei) einbringen werden in Abschnitt 2.3.2
diskutiert. Die Komposite sind Gegenstand von Abschnitt 2.3.3.
2.3.1 Heterogenitäten in der SRO und der MRO
Bereits bei der Herstellung, beim Gießen eines metallischen Glases, kommt es in Ab-
hängigkeit der Abkühlgeschwindigkeit zur Einstellung variierender freier Volumina
(siehe Abbildung 2.1 auf Seite 7 und Abbildung 2.4). Bei der Abkühlung der Schmel-
ze (A bis B in Abbildung 2.4) nimmt das freie Volumen in einen Gleichgewichtszu-
stand an. Von B bis C weicht das freie Volumen durch kinetische Hemmung (gerin-
gere Diffusionsgeschwindigkeit) immer stärker vom Gleichgewichtswert (xeq) ab und
bleibt mit dem „einfrieren“ der Schmelze bei Tg konstant (siehe auch Glasbildung in
Abschnitt 2.1). Die Temperatur, bei der dieses freie Volumen im Gleichgewicht (xeq)
wäre, wird als fiktive Temperatur (Tf ) bezeichnet [86–88]. Durch nachfolgendes Auf-
heizen ( in Abbildung 2.4 langsamer als Abkühlung) nähert sich das freie Volumen an
den Gleichgewichtswert an (D). Aufgrund der langsamen Kinetik erfolgt die Bildung
von freiem Volumen langsamer, als der Gleichgewichtswert ansteigt und „schließt“
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Veränderung des freien Volumens mit
der Temperatur für schnelles Abschrecken und nachfolgendes kontinuierliches Auf-
heizen. (nach [86])
erst bei Punkt E zu ihm auf. Ab der Temperatur in Punkt E ist die Kinetik schnell ge-
nug, um dem Anstieg zu folgen [86]. Diese Erklärung zeigt, dass freies Volumen über
verschiedene thermische Prozessführungen eingestellt werden kann: durch Abschre-
cken mit einer bestimmten Geschwindigkeit [87]; durch kontrolliertes Aufheizen bis
zu einer bestimmten Temperatur und nachfolgendem Abschrecken [5]; durch Glühen
für eine definierte Zeit bei einer bestimmten Temperatur [49, 89, 90].
Der Ablauf der Verformung in metallischen Gläsern ist abhängig vom freiem Volu-
men des Glases [13, 91, 92]. Dabei führt ein höherer Anteil freien Volumens zu einem
größeren Anteil der Bereiche, in denen STZs aktiviert werden können (Anfangsstadi-
um der plastischen Verformung, siehe Abschnitt 2.5) und damit zu einer erhöhten
plastischen Verformung [65, 90, 93, 94]. Dieses Phänomen wurde wiederholt in Ex-
perimenten [90, 92, 95–99] und Simulationen [73, 100, 101] nachgewiesen. Glüht
man das metallische Glas unterhalb von Tg, so kommt es zu einer Abnahme des frei-
en Volumens, die Struktur relaxiert und wird spröde [102–104]. Die kritischen Werte
des freien Volumens bzw. von Tf für den Übergang zwischen duktilem und sprödem
Verhalten sind für jede Legierung unterschiedlich und können durch die Legierungs-
elemente beeinflusst werden [90, 105]. Die Verformung ist nicht nur von struktu-
rellen Heterogenitäten des Materials beeinflusst, sondern kann diese auch verändern
[106–108]. Durch thermische Analyse wurde nachgewiesen, dass sich mit zunehmen-
der (plastischer) Vorverformung die Aktivierungsenergie für β-Relaxationen reduziert
[106, 107] (Details auf den folgenden Seiten), sowie das freie Volumen [86] und damit
die Plastizität erhöht werden [109, 110].
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Abbildung 2.5: (a) Schematische Darstellung einer topologischen Karte der potentiel-
len Energie (PEL) mit verschiedenen metastabilen Grundzuständen und kleineren Mi-
nima zwischen ihnen (nach [111]) und (b) mit eingezeichneten α- und β-Relaxationen
als Sprüngen zwischen den Grundzuständen bzw. den kleineren Minima (nach [112]).
Sowohl die Temperaturänderung, als auch die Verformung haben also einen Ein-
fluss auf die Struktur und damit das freie Volumen. Die Wirkung beider Prozesse
auf die Struktur lässt sich anschaulich mit Hilfe einer PEL erklären [111, 112].
Jedes Atom hat, seiner aktuellen Umgebung entsprechend, eine andere potentielle
Energie [111, 112]. Nach der vorangegangenen Definition des freien Volumens als
Energiezustand des Glases kann es als Mittelwert dieser potentiellen Energien in-
terpretiert werden. Die Abhängigkeit der potentiellen Energie von den umgebenden
Atomen ist in Abbildung 2.5a zu erkennen. Die Atomanordnung in der kristallinen
Phase hat dabei die geringste potentielle Energie (bei Raumtemperatur). Ein Glas
kann dagegen verschiedene metastabile Zustände mit höherer Energie annehmen
[111, 112]. Auch sind verschiedene Glaszustände denkbar [111, 112]. Der Wechsel
zwischen diesen Grundzuständen ist, wie in Abbildung 2.5b zu erkennen, mittels so-
genannter α-Relaxationen möglich. Die Zwischenzustände können über sogenannte
β-Relaxationen erreicht werden [112]. Die großen α-Sprünge benötigen viel Energie,
weil sie einer Umordnung in der Größenordnung der MRO entsprechen, wohinge-
gen die kleineren β-Sprünge nur sehr lokale strukturelle Änderungen (im Bereich
der SRO) hervorrufen [87]. Die α-Relaxation kann als Perkolation vieler β-Sprünge
angesehen werden [113–116].
Die vorangegangenen Aussagen über α- und β-Relaxationen basieren auf der Tem-
peratur als aktivierende Größe, wie auch die experimentellen Methoden zu ihrer Be-
stimmung. Beispielsweise ist mittels dynamisch mechanischer Analyse eine Unter-
suchung der α- und β-Relaxation experimentell möglich [117, 118]. Die β und die
α-Relaxation lassen sich außerdem mittels DSC vor dem Glasübergang detektieren
[104, 119, 120]. Hierbei kommt es dann auf den Ausgangszustand des Materials (frei-
es Volumen) an, ob es zu einem exothermen Signal in der Kurve kommt [119, 120].
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Bei einem Ausgangszustand mit gleicher Abkühl- wie der Aufheizgeschwindigkeit der
DSC gibt es beispielsweise keinen exothermen Ausschlag, weil die Struktur bei bei-
den Vorgängen die gleiche kinetische Hemmung erfährt, also in Abbildung 2.4 den
Weg von C nach B nimmt [119, 120]. Die Ausprägung der β-Relaxation ist zudem ab-
hängig von der Zusammensetzung [114, 115]. Dabei muss es nicht nur eine Art der
β-Relaxation geben [78, 118]. Eine derartige Aufteilung wird mit mehreren konkurrie-
renden Struktureinheiten und deren unterschiedlichen Relaxationszeiten begründet
[78, 105, 118]. Diese können zum Beispiel Cu- und Al-zentrierte Koordinationspoly-
eder in CuZrAl Gläsern sein [105]. Die Aktivierungsenergie der strukturellen Umord-
nungen durch die β-Relaxation ist also von der jeweiligen Ausgangsstruktur abhängig
(Legierung, Prozessierung siehe Abschnitt 2.2).
Die α- und β-Relaxation werden in ihrer Wirkung auf die Struktur analog zu den SB
und STZ bei der Verformung beschrieben (vgl. Abschnitt 2.5). Die Aktivierungsener-
gie der β-Relaxation und einer STZ (nach [121] berechnet) sind gleich [106, 116, 122–
125]. Beides deutet darauf hin, dass die β-Relaxation und STZ sich im Ursprung ihrer
Aktivierung unterscheiden (thermisch, mechanisch), aber die gleichen strukturellen
Änderungen bewirken [124]. Diese Verbindung lässt sich damit auch zwischen der
α-Relaxation und den SB finden [116, 126]. Daraus ergibt sich, dass die makroskopi-
sche plastische Verformung als ein mechanisch induzierter Glasübergang angesehen
werden kann [116, 126]. Dies wird auch dadurch unterstützt, dass ein eindeuti-
ger Zusammenhang zwischen der kritischen Scherspannung und Tg gefunden wurde
[121]. Daraus lässt sich annehmen, dass bei Verformung und Temperaturänderung
ähnliche Strukturänderung auftreten und sich durch geeignete Prozessführung mit
beiden Methoden analoge strukturelle Zustände einstellen lassen.
Durch Kombination der mechanischen und thermischen Aktivierung (Ultraschall
& Temperatur) kann es unterhalb von Tg sogar zur teilweisen Kristallisation kom-
men [127]. Auch Nanokristallisation durch Belastung im nominell elastischen Be-
reich wurde mittels in situ TEM Untersuchungen gefunden [128], welche nach plas-
tischer Verformung bereits mehrfach nachgewiesen werden konnte [129–134]. Die
thermisch und mechanisch induzierten strukturellen Umordnungen können im Glas
also auch zur Kristallisation führen (vgl. Abbildung 2.5a).
Zusammenfassend führen sowohl Verformung als auch Temperaturänderungen zu
Umordnungen in der Struktur, diese können durch eine Änderung des freien Vo-
lumens charakterisiert werden. Die atomaren Mechanismen sind dabei unabhängig
von der Art der Aktivierung (mechanisch bzw. thermisch) und können sowohl zur
„Verjüngung“, als auch zur Relaxation führen. Ob durch eine Vorbehandlung „Ver-
jüngung“ oder Relaxation auftritt, hängt dabei maßgeblich vom Ausgangszustand ab
[4].
Im Folgenden werden verschiedene Arten der mechanischen Vorbehandlung vor-
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gestellt, die sich insbesondere auf das freie Volumen auswirken (Übersichtsarti-
kel [4, 135]). Schon bei makroskopisch elastischer Verformung treten, lokal nicht
reversible Vorgänge auf [136]. Die STZ („Keime“ der Verformung) können bereits
bei geringeren Spannungen als der makroskopischen Streckgrenze aktiviert werden
[78, 80, 93, 108, 116]. Daher liegt die Vermutung nahe, dass bereits durch nomi-
nell elastische Verformung Änderungen in der Struktur und damit im freien Volumen
hervorgerufen werden können.
Auf Basis dieser Annahme wurden Kriechversuche bei RT (statische Halteversu-
che bis zu 72 h) im nominell elastischen Regime an verschiedenen binären CuZr-
Legierungen [137–140], aber auch Ni-Nb [141] und Zr-Basis [6, 142, 143] durchge-
führt. Die Proben weisen nach der Behandlung eine Verkürzung [6, 137–144] und
eine Erhöhung der Plastizität auf [6, 138, 140, 141]. Die negative Längenänderung
setzt sich aus einem elastischen (sofort reversibel), einem anelastischen (zeitabhän-
gig reversible Formänderung, irreversible Strukturänderung) und einem viskoelas-
tischen (irreversibel) Anteil zusammen (Abbildung 4.2b) [6, 137–142, 144]. Weiter-
führende MD-Simulationen zeigen, dass die Struktur heterogener wird [137–139].
Dabei spielt die (zusammensetzungsbedingte) Ausgangsstruktur eine entscheidende
Rolle [137, 138]. Je dichter die Struktur (zusammensetzungsbedingt) vor dem Ver-
such ist, umso effektiver kann sie durch die statische Vorbelastung verändert werden
[137, 138]. Der Anstieg in der Unordnung des gesamten Systems lässt sich auch in
der Ausprägung der Relaxation in der DSC-Analyse erkennen [6, 137–141, 144, 145].
Diese erhöhte Relaxationsenthalpie durch die statische Vorbelastung zeigt einen An-
stieg des freien Volumens an und führt in Druckversuchen zu einem Anstieg der plas-
tischen Verformung [137–140, 142, 144]. Führt man die Belastung bei 119 K durch,
so wird dieser Effekt noch verstärkt, weil die dem Prozess entgegenwirkende (auch bei
RT) thermische Relaxation reduziert ist [123, 145]. Allerdings wird bei [143] der ge-
genteilige Effekt beobachtet: die Relaxationsenthalpie nimmt ab, die Dichte steigt an,
die Stauchgrenze (Dehngrenze (Rp)) nimmt zu und die plastische Stauchung (plasti-
sche Dehnung (εp)) ab. Daher wird von [143] ein legierungsabhängiger Grenzwert für
die Belastung vermutet, oberhalb dessen es zu einer „Verjüngung“ (engl.: rejuvena-
tion) und unterhalb zur Relaxation kommt. Dies konnte später an einer ähnlichen
Zusammensetzung (auch Zr-Basis) nachgewiesen werden [146]. Statische Biegung
nah an der Rp (1800 MPa) für 14 Tage hat jedoch zu keinerlei bleibenden Änderungen
in der Nanohärte geführt [147]. Allerdings unterscheiden sich sowohl die Belastungs-
, als auch die Untersuchungsmethode von den anderen Versuchen, vermutlich führt
dies zu dieser Abweichung.
Werden die Proben in Zyklen mechanisch belastet (analog zur Ermüdung), ist kein
eindeutiger Trend aus der Literatur ablesbar. In vielen Experimenten und Simulatio-
nen werden sowohl eine Verfestigung [4, 148–156], als auch eine Entfestigung [157–
2.3. Strukturelle Heterogenitäten in metallischen Gläsern 19
163] der Gläser gefunden. Die experimentellen Berichte über eine Entfestigung gehen
häufig mit der Bildung von SBs einher [158, 159]. So wird bei [158] das Glas bis zur
ersten "‘Serration"’ belastet (SB-Bewegung), entlastet und wieder bis zur nächsten
"‘Serration"’ belastet. Das hat eine enorme Entfestigung zur Folge, weil die Verfor-
mung immer im gleichen SB weiterläuft. Obwohl bei [159] die Belastung 300 MPa
unter der Dehngrenze liegt, wird dennoch ein sich ausbreitendes SB mit zunehmen-
der Zyklenzahl beobachtet. Beide Versuche wurden mit ähnlichen Zusammensetzun-
gen (Zr-Basis) durchgeführt, welche jenen in dieser Arbeit betrachteten ähnlich sind
[158, 159]. Die MD-Simulationen wurden fast alle an Cu-Zr Gläsern berechnet [160–
162]. Diese Zusammensetzung bildet auch die Basis dreier in dieser Arbeit verwende-
ten Legierungen. Hier kommt es zu einer Entfestigung bei hohen [161] und geringen
[162] Belastungen und bei [160] sogar zu SB Initiierung. Alle diese Berichte gehen
davon aus, dass sich das freie Volumen mit zunehmender Verformung erhöht [157].
Lacks & Osborne [164] haben bei MD-Simulationen an einem Glas beide Verhal-
tensweisen gefunden. Bei großen eingebrachten Dehnungen (≥ 15 %) kommt es zur
„Verjüngung“, also zur Erhöhung des freien Volumens [164]. Dehnungen ≤ 5 % füh-
ren hingegen zu einer Abnahme des freien Volumens [164]. Sie erklären diesen Effekt
anhand der PEL, welche sich durch die mechanische Belastung verändert. Bei ge-
ringen Dehnungen verändert sich die PEL kaum und damit sind nur kleine Sprünge
zu (auch ohne aufgebrachte Dehnung) geringeren Energien möglich. Wohingegen bei
größeren Dehnungen die PEL so stark verändert wird, dass größere Sprünge mög-
lich sind, welche nach der Entlastung wahrscheinlicher in höheren Minima liegen
[164]. Welcher der beiden Prozesse dominiert, ist zusätzlich abhängig von der Aus-
gangsstruktur [164]. Bei Dehnungen von mehr als 15 % kommt es jedoch faktisch
zu plastischer Verformung und damit zur Bildung von SB, welche für eine Erhöhung
des freien Volumens bekannt sind [3].
Ein Teil der experimentellen Berichte über eine Verfestigung durch zyklische Belas-
tung basiert auf der Nanoindentation [148–150]. Hierbei wurde mit dem Indenter bis
zu zwanzig mal im elastischen Bereich Last auf die Proben aufgebracht und in diesem
Bereich nachfolgend bis zum ersten sogenannten „Pop-in“ Event (Auftreten des ers-
ten SB) belastet und die dafür notwendige Kraft ausgewertet [148–150]. Diese Kraft
steigt mit der Zyklenzahl an und ist bei ca. 10 Zyklen gesättigt [148–150]. Allerdings
ist eine gewisse Mindestkraft der elastischen Zyklen (rund die Hälfte der Dehngrenze)
notwendig [148–150]. Die Erhöhung der Härte tritt nicht bei statischer Belastung auf
(gleiche Kraft für die Zeit der Zyklen) [148–150]. Die Zunahme der Härte wird mit
einer Abnahme an aktivierbaren STZ bzw. einer steigenden Aktivierungsenergie für
diese begründet [148–150]. Durch die zyklische Belastung scheinen also die Bereiche
in der Struktur, welche geringe Aktivierungsenergien für eine Umordnung aufweisen,
erschöpft zu sein und nur noch Bereiche mit höherer Aktivierungsenergie zur Verfü-
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gung stehen. Dadurch tritt die plastische Verformung erst bei höheren Lasten auf.
Analog dazu wurde auch durch Ultraschallbelastung eine Zunahme der Nanohärte
gefunden [154].
Verfestigung bei uniaxialer, zyklischer Druckbelastung (bei 1500 MPa [152, 153]
bzw. 250 MPa [151]) wurde von [151–153] untersucht. Hier ist eine Abnahme des
freien Volumens [151] und der Verteilungsbreite der SRO [152, 153] zu erkennen. Die
MD-Simulationen von [155] zeigen den gleichen Trend.
In einem kürzlich erschienenen Bericht wurde nach zyklischer Druckbelastung (bis
zu 100 Zyklen zwischen 200 MPa bis 1400 MPa – (50,0 ± 37,5) % Rp) an einem Zr-
Basis Glas an den Stirnseiten zunächst auch eine Verfestigung nach den Versuchen
festgestellt, die Mitte blieb allerdings unverändert [165]. Auch nimmt die Verfesti-
gung nach wenigen Tagen sehr stark ab und wurde auf Eigenspannungen, welche
durch Abweichungen in der Planparallelität entstehen, zurückgeführt (anelastische
Effekte) [165]. Durch diese Abweichung ist der Spannungszustand nicht mehr un-
iaxial und die Belastung in den Stirnflächen inhomogen. Die Härtezunahme nach
der Nanoindentation [148–150] ist vermutlich analog durch inhomogene Belastung
(mehrachsiger Spannungszustand) bedingt und würde wahrscheinlich bei homoge-
ner (uniaxialer) Belastung nicht auftreten. Im Zentrum der Druckproben ist dage-
gen eine erhöhte Relaxations- und Kristallisationsenthalpie zu erkennen, die auf eine
„Verjüngung“ bzw. Zunahme freien Volumens zurückgeführt wird [165].
Der Großteil der vorgestellten Literatur zeigt eine Abnahme des freien Volumens
durch die zyklischen Belastung [148–154], zum Teil sogar weit unterhalb der Dehn-
grenze [151]. Viele Berichte über eine Erweichung des Materials gehen mit einer Lo-
kalisierung der Verformung in ein SB einher und sind daher nicht nominell elas-
tisch. Es scheint jedoch auch im elastischen Bereich eine „Verjüngung“ möglich zu
sein [162, 163, 165]. Beispielsweise wurde in [163] eine deutliche Verbreiterung der
Verteilung der Zustände in der zyklisch belasteten Probe beobachtet. Auch in MD
Simulationen werden sowohl Entfestigung (höheres freies Volumen) als auch Ver-
festigung (geringeres freies Volumen) gefunden. Bei allen Untersuchungen wurden
strukturelle Veränderungen durch die zyklische Belastung im elastischen Bereich
festgestellt. Vermutlich ist für das Auftreten von Relaxation oder „Verjüngung“ die
Ausgangsstruktur des Glases und die genaue Belastungssituation entscheidend (Ver-
festigung in Stirnflächen, „Verjüngung“ im Zentrum bei [165]). So wurde auch in MD-
Simulationen gefunden, dass mit sinkender Frequenz und steigender Belastungs-
amplitude eine Erweichung („Verjüngung“) des metallischen Glases erreicht werden
kann [162].
Eine weitere Methode der Vorbehandlung basiert auf der Hypothese, dass die He-
terogenität des Glases bereits im makroskopisch elastischen Regime bleibend beein-
flusst werden kann [166, 167], also irreversible Prozesse ablaufen (siehe vorangegan-
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gene Abschnitte). Weiterhin wird davon ausgegangen, dass die metallischen Gläser
intrinsisch heterogen sind und sich auch heterogen verformen (siehe Abschnitt 2.3).
Daher wird spekuliert, dass bei einer Temperaturänderung die thermische Ausdeh-
nung im Glas lokal unterschiedlich ist und dies zu lokalen Umordnungen führt
[168, 169]. Die Unterschiede in der thermischen Ausdehnung wurden kürzlich ex-
perimentell für ein Zr-basiertes metallisches Glas nachgewiesen [170, 171]. Mit Hilfe
von MD-Simulationen konnte zudem gezeigt werden, dass diese Unterschiede auch
wirklich zu lokalen Umordnungen führen können [172]. Durch das Zyklieren von
Proben zwischen 293 K und 77 K konnte ein Anstieg der Relaxationsenthalpie beob-
achtet werden [168, 173]. Dieses Ergebnis wurde für Proben mit unterschiedlicher
Abkühlgeschwindigkeit (Band, Stab) und damit unterschiedlicher intrinsischer He-
terogenität festgestellt [168]. Der Anstieg erfolgt bis zu einer vom Ausgangszustand
abhängigen optimalen Zyklenzahl (circa 10 (Band) bis 15 Zyklen (Stab) ), danach fällt
die Enthalpie wieder ab [168]. Bei [174] konnte für Cu46Zr46Al8 auch zunächst ein
Anstieg der Relaxationsenthalpie nach 10 Zyklen gefunden werden, aber mit höherer
Zyklenzahl sinkt diese wieder. Die Zunahme des freien Volumens zeigt sich auch in
einer erhöhten Plastizität [168, 174, 175], welche mittels (thermisch induzierter) Re-
laxation rückgängig gemacht werden kann [90, 168]. Diese Zunahme der plastischen
Verformung setzt sich bei [174] allerdings mit steigender Zyklenzahl fort, trotz des
Absinkens der Relaxationsenthalpie. Diese „Verjüngung“ durch kryogenes Zyklieren
kann jedoch nach neueren Berichten nicht bei allen Zusammensetzungen gefunden
werden [176, 177]. Es kann sogar im Gegenteil zur Relaxation kommen [177].
Die Struktur und damit das freie Volumen eines metallischen Glases können also
durch thermische und/oder mechanische Behandlung verändert werden. Dies kann
sowohl zu einer „Verjüngung“, als auch zu einer Relaxation der Struktur führen. Die
vorgestellten elastischen Belastungsmethoden führen zu Änderungen in der Struktur
des behandelten Glases. Der Grund, ob dabei eine „Verjüngung“ oder Relaxation der
Struktur auftritt und wie sich dies auf die Verformung auswirkt, ist jedoch noch nicht
systematisch untersucht worden und wird im Kapitel 4 dieser Arbeit diskutiert.
2.3.2 Makroskopische Heterogenitäten und Eigenspannungen
Nicht nur der Anteil des freien Volumens spielt eine wichtige Rolle bei der Verfor-
mung, sondern auch seine Verteilung innerhalb der Probe [100]. Die Heterogeni-
täten und Eigenspannungen auf einer Längenskala von mehreren nm bis hin zur
Probenabmessung haben einen großen Einfluss auf die plastische Verformung des
metallischen Glases [4]. Wie bereits zu Beginn des Abschnitts 2.3 erwähnt, entstehen
diese Heterogenitäten grundsätzlich durch Unterschiede in der Strukturänderung
über die Probe. Sie treten daher bereits bei gegossenen Proben aufgrund des Gradi-
22 2. Metallische Gläser und Komposite
(a) (b)
(c)
(d)
(e) (f)
Abbildung 2.6: Übersicht der plastischen Vorbehandlungsmethoden. (a) Kugelstrah-
len [4], (b) Prägen [178], (c) Konischer Druckversuch [179], (d) Kaltwalzen [4], (e)
ECAP [4], (f) HPT [4].
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enten der Abkühlgeschwindigkeit auf [180]. Aber auch die plastische Verformung bei
Raumtemperatur (RT) ist in metallischen Gläsern immer mit einer Lokalisierung ver-
bunden. Die dabei erzeugten SBs haben ein wesentlich höheres freies Volumen [181]
und damit einen geringeren Widerstand gegen Verformung [4, 182–185]. Es gibt zu-
dem eine Zone (bis zu ≈ 160 μm [185]) außerhalb des eigentlichen SB (≈ 20 nm [4]),
in welcher die Härte reduziert ist, was mit einem erhöhten freien Volumen erklärt
wird [184, 185]. Mittels Röntgendiffraktometrie (XRD) wurden zudem Spannungs-
felder um ein einzelnes SB nachgewiesen [186] und in der Probe Eigenspannungen
erzeugt [4, 8, 187–189]. Die Einflüsse der Umordnungen in der lokalen Struktur (des
freien Volumens, SRO und MRO) überlagern sich mit denen der makroskopischen Ei-
genspannungen [83, 84]. Die Heterogenität in den lokalen strukturellen Änderungen
führt mechanisch betrachtet zu makroskopischen Eigenspannungen und strukturell
betrachtet zur Ausbildung von Bereichen mit unterschiedlichem freien Volumen im
Glas. Grundsätzlich sind die Effekte durch plastische Verformung invers zu denen
der Relaxation [190–192].
Die makroskopische Struktur eines plastisch verformten metallischen Glases kann
auch als Komposit aus plastisch unverformter Matrix und den SB-Zonen (SB und be-
einflusste Zone) angenommen werden [4, 8, 182, 191, 193–197]. Dieses Modell zeigt
eine ähnliche Struktur wie die sogenannten Nanogläser [191, 198], also Bereiche
im Glas mit hoher Dichte, welche von Bereichen mit geringer Dichte umgeben sind.
Da diese Bereiche durch heterogene plastische Verformung eingebracht werden, ent-
stehen makroskopische Eigenspannungen zwischen diesen Bereichen [4]. In einem
solchen „Komposit“ unterscheiden sich die Aktivierungsenergien für die Verformung.
In den mechanischen Tests zeigen diese Proben zumeist einen Anstieg der plasti-
schen Dehnung (εp), weniger ausgeprägte "‘Serrations"’ (siehe Abschnitt 2.5) und eine
verminderte Dehngrenze (Rp) [106, 182, 183, 195, 196, 199–201]. Als Grund da-
für wird die Reaktivierung vorhandener (primärer) SBs angenommen [182, 183], da
diese einen geringeren Widerstand gegen die Verformung haben und „leichter“ akti-
viert werden können. Eine genauere Betrachtung dieser Zusammenhänge ist Teil der
nächsten Abschnitte.
Die plastische Verformung von metallischen Gläsern sollte immer geometrisch ein-
geschränkt geschehen, um die Bildung eines kritischen SB und damit das vorzeitige
Versagen zu vermeiden. Den SB sollte jeweils also nur eine beschränkte Scherung er-
möglicht werden. Dies kann durch die Probengeometrie und die Menge der auf einmal
eingebrachten Verformungsenergie erfolgen (siehe Abschnitt 2.5). Die im Folgenden
beschriebenen Methoden ermöglichen eine plastische Verformung, ohne dass es zum
Bruch kommt.
Es gibt Methoden, welche nur in der Oberfläche Verformungen einbringen und
damit Eigenspannungen erzeugen. Durch Kugelstrahlen (Abbildung 2.6a) entstehen
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Druckeigenspannungen (Rissschließung) und SBs an der Oberfläche, welche zu ei-
ner erhöhten plastischen Verformung führen [202–204]. Zusätzlich kann bei dieser
Behandlung ein Beginn der Relaxation bei niedrigeren Temperaturen, aber auch ei-
ne Abnahme der Relaxationsenthalpie beobachtet werden, was auf eine mechanisch
induzierte Veränderung der Struktur hinweist [205]. Noch lokaler und gezielter er-
folgt die Verformung beim Prägen von metallischen Gläsern bei RT (Linienstruktur)
[8, 178] (Abbildung 2.6b). Hierbei entstehen unter den Eindrücken weiche und dazwi-
schen harte Bereiche [8]. Durch diese Heterogenität lässt sich sogar im Zugversuch
plastische Verformung erreichen, da sich die SBs in den harten Bereichen konzen-
trieren, aber in den weichen abgelenkt und aufgespalten werden [8]. Dieser Vorgang
wird durch ein Absinken der Aktivierungsenergie für Schervorgänge (durch span-
nungsinduzierte Änderungen in der PEL) in den weichen und einen Anstieg in den
harten Bereichen erklärt [8].
Werden Druckproben auf einer Seite konisch angeschliffen, im Druckversuch leicht
plastisch verformt, der konische Teil entfernt und dann quasistatisch getestet (Abbil-
dung 2.6c), zeigen die so behandelten Proben eine starke Zunahme der plastischen
Verformung [179]. Die bei der heterogenen Vorverformung eingebrachten Unterschie-
de führen zur Ausbildung vieler SBs und damit zur Verzögerung der Entstehung eines
kritischen SB [179]. Die mit der Zunahme des freien Volumens und der Reaktivierung
vorhandener SB beobachtete Verringerung der Stauchgrenze ist nicht zu erkennen
[179]. Diese heterogenen Verformungen (in der Längenskala der Probenabmessung)
erzeugen durch die lokale plastische Verformung makroskopische Unterschiede im
Glas (makroskopische Heterogenitäten bzw. Eigenspannungen). Aufgrund der loka-
len Verformung sind jedoch keine oder nur geringe Änderungen im Relaxationsver-
halten bei DSC-Messungen zu finden (aufgrund der Mittlung über die Proben). Ob in
allen dieser verformten Bereiche eine „Verjüngung“ oder Relaxation auftritt, ist nicht
geklärt, aber die Unterschiede im Verformungsverhalten der vorangegangen verform-
ten und unverformten Bereiche führt zu einem Anstieg der plastischen Verformung.
Da sich SBs in einem Bereich „einfacher“ bilden und ausbreiten können, als im an-
deren und dadurch die Verformung auf mehrere SBs verteilt wird, welche sich nicht
ungehindert über die gesamte Probe ausbreiten.
Beim Kaltwalzen erfolgt die Verformung in einem kleinen Bereich zwischen den
Walzen [199] (Abbildung 2.6d). Die meisten Kaltwalzversuche wurden an ähnlichen
Zusammensetzungen wie in dieser Arbeit durchgeführt (CuZr-Basis [83, 199, 206,
207], Zr-Basis [83, 182, 192, 195, 196, 200, 208–213]). Mit dieser Methode sind ex-
treme Umformgrade von bis zu −1150 % möglich [182] (meist jedoch −2 % bis −100 %).
Schon in den 1970er Jahren wurden die ersten Untersuchungen an kaltgewalz-
ten metallischen Gläsern durchgeführt [214]. Mit zunehmendem Kaltwalzgrad wird
die Relaxationsenthalpie erhöht [214], ein Trend der auch für massive Glasbildner
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Abbildung 2.7: Die Eigenspannungsverteilungen beim Kaltwalzen (a) und HPT (b).
(a) + gibt Zug- und − Druckeigenspannungen an (nach [83]). (b) blau gibt Zug- und
rot Druckeigenspannungen an (nach [84]).
vielfach bestätigt wurde [107, 192, 208–211, 213–215]. Diesen Anstieg des freien Vo-
lumens [86] kann man auch durch eine verringerte Ordnung in der SRO und MRO
der behandelten Gläser feststellen (mittels XRD Untersuchung) [192]. Wird bei nied-
rigeren Temperaturen gewalzt, so kommt es analog zur elastostatischen Belastung zu
einer größeren kinetischen Hemmung von Relaxationsvorgängen als bei Raumtempe-
ratur und damit zu einem stärkeren Anstieg der Relaxationsenthalpie als bei Raum-
temperatur [207]. Eine erhöhte Walzgeschwindigkeit hat den gleichen Effekt [207].
Es kann beim Kaltwalzen auch zur Kristallisation kommen, insbesondere in den SBs
[4, 216], weil die SBs aufgrund der in ihnen erhöhten Diffusivität des Glases[181]
eine stärkere Umordnung ermöglichen, als die Matrix. Häufig deuten eine Verände-
rung der Kristallisationsenthalpie, der Temperatur des exothermen Minimums der
Kristallisation (Tpeak), oder Kristallisationstemperatur (Tx) auf eine Nanokristallisa-
tion hin [206]. Auch Vorstufen, wie Cluster, bzw. Bereiche anderer Dichte wurden
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mittels TEM gefunden [208, 211]. Generell ist die Ausscheidung von Nanokristallen
bei der Verformung stark von der Zusammensetzung abhängig [4].
Bei der Ausbildung der SB während des Walzens kann man an einer polierten Sei-
tenfläche mehrere Stadien nachvollziehen. Zunächst bilden sich nur primäre SB (bis
ca. 20 %-30 % [83, 196]), wobei oberhalb von 7 % die SB-Dichte konstant bleibt und
sich nur der Winkel ändert [83]. Bei weiter fortschreitender Verformung kommen
sekundäre SBs hinzu [83, 196]. Dies sind auch SB in der Richtung maximaler Scher-
spannungen, jedoch in etwa 90◦ Richtung zu den primären SBs [83, 192, 196, 212].
Erfolgt das Walzen nicht immer nur in eine Richtung (1D), sondern vorwärts und
rückwärts, so treten die sekundären SBs schon zu Beginn auf [182]. Ab etwa 60 %
Verformung sind auch tertiäre SBs zu erkennen [196]. Diese sind mit einem Winkel
von 45◦ zu den anderen SB orientiert [192, 196, 212]. Die Schnittpunkte der SB wer-
den mit einer Behinderung der SB-Bewegung verbunden [207] und es entstehen an
diesen Stellen bevorzugt Kavitäten [196].
Es wird einhellig von einer Zunahme der plastischen Verformung vorher kaltge-
walzter Proben, sowohl im Druck- [195, 200, 211], als auch im Biege- [196, 212] und
Zugversuch [182, 195, 199] berichtet. Diese kann wiederum durch die Heterogenität
in der Glasstruktur, also die Ausbildung eines „Glas-Glas-Komposits“ erklärt werden.
Die Unterschiede der Aktivierung und Ausbreitung der SB in den jeweiligen Bereichen
(unverformte Matrix und SB mit beeinflussten Zonen) führt zur „Stabilisierung“ der
plastischen Verformung. Allerdings ist auch die Reaktivierung der SB möglich, sofern
sie in Richtung der maximalen Scherspannung orientiert sind (siehe Abschnitt 2.5).
Beim Kaltwalzen und vielen anderen „klassischen“ Kaltumformmethoden verän-
dern die Proben ihre Ausgangsgeometrie teils drastisch. Methoden der extremen plas-
tischen Verformung oder englisch: "‘severe plastic deformation"’ (SPD) sind dagegen
in der Lage enorme plastische Umformung bei nur geringer Änderung der Geome-
trie zu ermöglichen [217]. Die bekanntesten Vertreter sind "‘equal channel angular
pressing"’ (ECAP) und "‘high pressure torsion"’ (HPT) (Abbildung 2.6e und 2.6f). Für
"‘equal channel angular pressing"’ (ECAP) an metallischen Gläsern ist der Winkel,
in dem sich die Kanäle (siehe Abbildung 2.6e) treffen nah an 180◦ [144, 194]. Bei
Lee et al. [144] wurde der Winkel so gering gewählt, dass theoretisch nur elastische
Spannungen auf die Probe aufgebracht werden. Messungen von ähnlich verformten
Proben am Synchrotron deuten aber auf einen anderen Mechanismus hin [194]. Es
sind keine längenskalenabhängigen strukturellen Umordnungen erkennbar, sondern
Veränderungen, welche Eigenspannungen zugeordnet werden können [194] (siehe
dazu auch Abschnitt 2.4.2). Deshalb wurde von Tong et al. [194] vermutet, dass es
sich um eine makroskopisch nicht erkennbare „Kompositstruktur“ aus Scherbän-
dern und unverformter Matrix handelt, also ein „Glas-Glas-Komposit“. Beides geht
mit einer ähnlichen Zunahme der Relaxationsenthalpie einher, da bei der Ermittlung
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dieser über das gesamte Volumen gemittelt wird. So kann ein Glas mit homogen ver-
teiltem, leicht erhöhtem freien Volumen die gleiche Relaxationsenthalpie haben wie
ein „Glas-Glas-Komposit“ mit Bereichen mit stark erhöhtem freien Volumen und Be-
reichen mit unverändertem freien Volumen. Die Art der Heterogenität kann also nicht
allein durch den gemittelten Anteil des freien Volumens ermittelt werden, sondern
auch über dessen Verteilung in der Probe.
Beim HPT werden die scheibenförmigen Proben zwischen zwei Stempeln zusam-
mengepresst und diese nachfolgend gegeneinander verdreht [217]. Die Verformung
ist dabei theoretisch radialsymmetrisch. Die Scherung, γ, nimmt mit ansteigendem
r, abnehmender Höhe, h, und steigendem Torsionswinkel, ϕT, zu und ergibt sich
nach [217]:
γ =
r
h
ϕT (2.1)
Die meisten Versuche wurden an jenen, dieser Arbeit ähnlichen Zusammensetzungen
durchgeführt (CuZr-Basis [84, 106, 190, 218, 219] und Zr-Basis [193, 201, 209, 220–
223] )
Durch die extreme Verformung erscheinen die Proben zunächst recht homogen, es
wurden jedoch auch hier SBs im Querschnitt gefunden [191, 193]. Man kann also
auch bei dieser Behandlung von einer Kompositstruktur ausgehen [191]. Das freie
Volumen steigt bei fast allen Untersuchungen von innen nach außen und im Vergleich
zur gegossenen Probe an (mittels DSC, XRD und Härtemessung untersucht) [84, 190,
193, 219–221, 223] und verhält sich damit proportional zum Verformungsgrad. Nur
einmal wird gezeigt, dass im Zentrum das freie Volumen höher ist, als im Rand [222].
Durch die extreme Verformung ist es außerdem möglich, kristallines Material amorph
zu machen [218], oder amorphe Proben zu kristallisieren [224].
Mechanische Tests zeigen alle eine Erhöhung der plastischen Dehnung, auch im
Zug [106, 193, 201, 219]. Allerdings können aufgrund der geringen Größe der HPT
Proben nur sehr kleine Zugproben [106, 193, 219] oder Nanodruckproben [201] her-
gestellt werden. Bei einem Vergleich dieser Ergebnisse muss der Einfluss der Proben-
geometrie [99, 225–227] und -größe [99, 226, 228–234] berücksichtigt werden (siehe
Abschnitt 2.5). In den meisten Fällen ist die mechanische Prüfung allerdings auf
Härtemessungen beschränkt [84, 193, 222, 223, 235]. Von der Nanoindentation wird
auch bei dieser Art der Verformung berichtet, dass die sogenannten „Pop-ins“ we-
sentlich weniger, oder gar nicht auftreten, die Verformung also insgesamt homogener
wird [201, 219, 222]. Auch hier spielen die Eigenspannungen durch die heterogene
Verformung und das zunehmende freie Volumen eine ähnliche Rolle wie beim Kalt-
walzen [84].
Grundsätzlich haben drei Faktoren in den plastisch vorbehandelten Proben einen
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften: erstens ist es der Anteil des freien
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Volumens, zweitens makroskopische Eigenspannungen durch die heterogene Vertei-
lung des freien Volumens und drittens die Orientierung und Anzahl der eingebrachten
SBs zur Verformungsrichtung. In Abhängigkeit von der Verformungsmethode und der
Methode der mechanischen Prüfung spielen diese drei Faktoren eine unterschiedlich
wichtige Rolle. Die in dieser Arbeit angewandten und in Kapitel 5 diskutierten Metho-
den decken ein breites Spektrum der eingebrachten Verformung und der räumlichen
Verteilung dieser ab. Damit wird es möglich die jeweiligen Eigenschaften und Beson-
derheiten zu einem Gesamtbild zusammenzufügen.
2.3.3 Glas-Matrix-Komposite
Eine weitere Möglichkeit, die plastische Verformung eines metallischen Glases zu
beeinflussen ist, weitere, nicht amorphe Phasen einzubringen. Es gibt dabei fol-
gende Möglichkeiten der Einbringung und der Art der Phasen [3, 236]: (a) Ex situ
Partikel (z.B. WC [237], Ta [237, 238], SiC [237] und sogar Kohlenstoffnanoröhren
[239]); (b) partielle Kristallisation beim Gießen (in situ) [240–243]; (c) Kristallisation
durch nachfolgende thermische Behandlung eines metallischen Glases [5, 244–246].
Die mechanischen Eigenschaften des metallischen Glas-Matrix-Komposits (MGMC)
hängen vom Unterschied der mechanischen Eigenschaften der eingebrachten Pha-
se [3, 56, 236], der Grenzfläche [3, 56, 236], sowie der Größe, Form und Verteilung
dieser ab [3, 56, 236, 247–249]. Davon beeinflusst, führt die Zweitphase zu einem
mehr oder minder ausgeprägten, komplexen, mehrachsigen Spannungszustand und
zu lokalen Spannungskonzentrationen [85, 94]. Dadurch wird die SB-Bildung und
-Bewegung beeinflusst [3, 56, 85, 236] (siehe auch Abschnitt 2.5). Am eindrücklichs-
ten ist dieser Einfluss, wenn man Poren als Zweitphase verwendet [250–252]. Die
Spannungskonzentration in der Glasphase um die „Löcher“ bei der Verformung führt
zur Nukleation und Bewegung vieler SBs, welche durch die Anordnung und Grö-
ße der Poren beeinflusst werden kann [250, 251]. „Füllt“ man diese Poren mit einer
duktilen Phase, so kommt es bei der Verformung zu intensiven Wechselwirkungen
mit der amorphen Matrix [3, 56, 85, 236, 253]. Grundsätzlich führt die bei geringe-
ren Spannungen einsetzende plastische Verformung der kristallinen Phase zu einer
Spannungskonzentration in der umgebenden Matrix [3, 56, 85, 236, 253]. In Gefü-
gebildern ist dies als ein Stoppen und Ablenken von SB zu erkennen [254]. Diese Ab-
lenkung und Vervielfältigung der SB erhöht die plastische Verformung, aber dennoch
ist bei den meisten dieser MGMC eine Entfestigung mit zunehmender Verformung zu
beobachten [255]. Eine Möglichkeit diese für die Glasphase intrinsische Entfestigung
zu kompensieren, stellen durch eine martensitische Umwandlung stark verfestigende
Zweitphasen dar. Diese könne die Entfestigung der Glasphase kompensieren und zu
einer Verfestigung des Komposits führen [9, 242, 243, 254–258].
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Abbildung 2.8: Druckspannungs-Stauchungs-Kurven für CuZr-Basis MGMCs mit va-
riierenden B2-Phasenanteilen. S2 nur B2-Phase, S1 & S3 mit zunehmend Glasphase,
S4 & S5 geglüht mit Martensit, B2- und Tieftemperaturgleichgewichtsphasen (nach
[254]).
Im Folgenden wird das Verformungsverhalten von Kompositen auf Basis von CuZr-
Gläsern [242, 243] beschrieben. Die beim Gießen polymorph ausgeschiedene B2
CuZr-Phase wandelt unter Last martensitisch um [259–261].
Die Beschreibung orientiert sich in den makroskopischen Beobachtungen an Song
et al. [254]. Für eine weitergehende Erklärung der Spannungszustände in der Glas-
phase um die Kristalle wird die Arbeit von Sun et al. [85] herangezogen. Beide Stu-
dien basieren auf Druckversuchen, allerdings ist das Verformungsverhalten analog
dem im Zugversuch ermittelten [257, 258, 262]. Das in Abbildung 2.8 dargestellte
Druckspannungs-Stauchungs-Diagramm zeigt die Kurven von MGMCs mit variie-
renden Volumenanteilen der B2-Phase. Der Ablauf der Verformung lässt sich in vier
Stadien einteilen, welche durch drei Stauchgrenzen voneinander getrennt sind:
Phase 1 Glas und B2-Phase sind beide im linear-elastischen Bereich.
Phase 2 Ab der ersten Stauchgrenze (ca. 500 MPa); Beginn der martensitischen
Transformation und der Verformung der B2-Phase.
Phase 3 Ab der zweiten Stauchgrenze; amorphe Matrix verformt sich zusätzlich zur
fortschreitenden B2-Phasenumwandlung.
Phase 4 Nach der dritten Stauchgrenze bis zum Versagen; martensitische Umwand-
lung stoppt und Versetzungsvervielfachung und „Entzwillingung“ setzen ein. Die
amorphe Matrix verformt sich weiter.
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Abbildung 2.9: Schematische Darstellung der spannungsbeeinflussten Zone um die
Kristalle (grün) und die SBs der verschiedenen Typen (nach [85]).
Nach der ersten Stauchgrenze (in der zweiten Phase) zeigen alle Kurven in Abbil-
dung 2.8 eine starke Verfestigung durch die fortschreitende martensitische Umwand-
lung der B2-Phase [254]. Die erste Stauchgrenze liegt nah an jener der B2-Phase und
kann sie mit Hilfe des Tragfähigkeitsmodells („load-bearing model“ [263]) berechnet
werden. Die zweite Stauchgrenze ist dagegen wesentlich stärker vom Anteil und der
Verteilung der B2-Phase in der Matrix abhängig [9, 254, 256, 263]. Sie kann über
eine einfache Mischungsregel genähert werden [254, 263]. Die Vorgänge im Gefüge
stellen sich jedoch wesentlich komplexer dar. Die fortschreitende martensitische Um-
wandlung der B2-Phase führt zu einem komplexen Spannungszustand im Komposit.
Dieser Spannungszustand äußert sich im Auftreten dreier Typen von SBs [85]:
Typ I SBs in Richtung der maximalen Scherspannung, analog zu den primären und
sekundären SBs in vorangegangenen Abschnitten.
Typ II SBs in Richtung der maximalen Scherspannung, aber an Kristallen und durch
Spannungsfeld der martensitischen Umwandlung induziert.
Typ III SBs durch das Spannungsfeld aufgrund der elastischen Abweichung durch
die martensitische Umwandlung induziert.
In Abbildung 2.9 sind diese drei Typen von SBs noch einmal dargestellt. Die grün
markierten Bereiche in Abbildung 2.9 symbolisieren das Spannungsfeld um den Kris-
tall durch die martensitische Umwandlung. Dieses Spannungsfeld führt zur Bildung
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von den als Typ II und Typ III bezeichneten SBs. Es werden aber auch die primären
SBs von sogenannten Typ I dadurch abgelenkt. Diese Ablenkung der Typ I SBs führt
zu kürzeren freien Weglängen und damit dazu, dass sie unterkritisch bleiben. Bleibt
der Volumenanteil unter der Perkolationsgrenze von rund 30 % B2-Phase [9, 85, 256],
so kommt es nicht zum Überschneiden der spannungsbeeinflussten Zonen. Die Sta-
bilität der Bewegung der primären SBs ist dann entscheidend für die Duktilität des
Komposits [85]. Über diesen Anteil hinaus spielen andere Prozesse, wie die Grenz-
flächenablösungen eine immer wichtigere Rolle [85]. Die dritte Phase wird von Zwil-
lingsbildung und einer mit steigender Spannung nachlassenden (vollzogenen) mar-
tensitischen Umwandlung begleitet [254]. Die Verfestigung nimmt mit zunehmender
Verformung ab, da der Verfestigungseffekt der Kristalle mit der abnehmenden mar-
tensitischen Umwandlung nachlässt [254]. Damit geht die Verformung in die vierte
Phase über, die durch den Vollzug der martensitischen Umwandlung gekennzeichnet
ist. Die Verformung in der amorphen Matrix schreitet weiter fort. Die kristalline Pha-
se verformt sich nun jedoch, wie bei Ni-Ti-Legierungen [264], über die Auflösung von
Zwillingen (Entzwillingung) und Bewegungen einer hohen Dichte von Versetzungen.
Der Volumenanteil der B2-Phase im Komposit ist entscheidend, welche der be-
schriebenen Phasen der Verformung auch in der Druckspannungs-Stauchungs-
Kurve zu identifizieren ist. Daher erscheint die erste Stauchgrenze bei geringen B2-
Anteilen unter der Perkolationsgrenze von rund 30-50 % nicht in der Kurve. Oberhalb
dieser Grenze bildet die amorphe Phase nicht mehr die Matrix des Komposits und die
Stauchgrenze nimmt sprunghaft ab. Dies wurde als Perkolationsübergang zwischen
den beiden Modellen, welche die erste und zweite Dehngrenze beschreiben (Tragfä-
higkeitsmodell und Mischungsregel) [9, 254, 256, 263], modelliert. Neueste Erkennt-
nisse zeigen zudem, dass die martensitische Umwandlung nicht spannungs- sondern
dehnungskontrolliert zu sein scheint und daher in Kompositen bei unterschiedlichen
makroskopischen Spannungen (und Dehnungen) auftreten kann [265].
Die auftretende Verfestigung wurde zunächst mit der Volumenänderung durch die
martensitische Umwandlung begründet [9, 256]. Allerdings wurde diese Annahme
widerlegt und zusätzlich die Formänderung durch die Umwandlung berücksichtigt
[266]. Weiter kann als Grund für die Verfestigung der Rückspannungseffekt [267]
während der martensitischen Umwandlung und der aus der Umwandlung folgende
Anstieg der Abweichung der elastischen Eigenschaften zwischen Glas und Kristall
ausgemacht werden [85] .
Die plastische Verformung hängt bei den MGMC insbesondere vom Anteil, der Grö-
ße (Durchmesser) und der Verteilung der Kristalle in der Glasmatrix ab [85, 247].
Diese Parameter bestimmen die Effektivität, mit der die SBs im Glas abgelenkt und
gebildet werden. Zudem wird durch diese Parameter beeinflusst, welche Menge an
Verformungsenergie durch die Umwandlung aufgenommen werden kann, so dass die
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SBs unterkritisch bleiben (siehe Abschnitt 2.5) und eine hohe plastische Verformung
erreicht wird.
2.4 Strukturelle Charakterisierung metallischer Gläser
mittels Röntgenstrahlung
Um die den vorangegangenen Abschnitten diskutierten Änderungen der Struktur
durch elastische und plastische Verformung, sowie Komposite zu untersuchen, stel-
len die Beugungsversuche mit hochenergetischen Röntgenstrahlen in dieser Arbeit
eine der wichtigsten Methoden dar. Darum werden nachfolgend die notwendigen
Grundlagen der röntgenografischen Analyse erläutert. In einem zweiten Abschnitt
wird auf verschiedene Auswertungsansätze eingegangen.
2.4.1 Röntgenografische Grundlagen
Die folgenden Grundlagen sind aus „Underneath the Bragg Peaks“ von Egami und
Billinge (Ed. 1 und 2) [268, 269] entnommen. Für eine tiefer gehende Einführung zur
Beugung von Röntgen- und Neutronenstrahlung und ihrer Umwandlung zu Paarver-
teilungsfunktionen sei an dieser Stelle auf diese beiden Bücher verwiesen.
Befindet sich eine Probe im Röntgenstrahl, so erfolgen Wechselwirkungen zwischen
den Photonen und den Elektronen im Material. Die Strahlen werden gebeugt. Die
gebeugten Photonen enthalten durch diese Wechselwirkung Informationen über das
Probenmaterial. Die Gesamtbeugungsintensität, IT, setzt sich dabei aus vier Bestand-
teilen zusammen:
IT = IC + IIC + IMC + IBG (2.2)
Bestehend aus der kohärenten Beugungsintensität, IC,, der inkohärente Beugungs-
intensität, IIC,, der Mehrfachbeugungsintensität, IMC, und der Untergrundintensität,
IBG,. Sie wird als Funktion des Beugungswinkels (2θ) und der Wellenlänge (λ) gemes-
sen. Für elastische Beugung kann aus beiden der q gebildet werden (gilt für ≤ 4π/λ):
|q| = 4π sin θ
λ
(2.3)
Die inkohärente Beugungsintensität, IIC, entsteht durch Compton-Streuung, IMC
hauptsächlich durch Mehrfachbeugung in der Probe, aber auch in Probe und Um-
gebung. IBG kommt durch Beugung außerhalb der Probe (Luft, optisches System,
Probenhalter) zustande. Die eigentliche Information über die Struktur ist in der elas-
tischen oder kohärenten Beugungsintensität, IC, enthalten, welche sich wiederum
aus der Absorption, der Polarisation und dem Beugungsquerschnitt, dσCdΩ , ergibt. Der
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Beugungsquerschnitt ist die Größe, aus welcher die Strukturinformationen gewon-
nen werden können.
i
(a)
0 20 40 60 80 100 120 140 160
0
5000
10000
15000
20000
25000
 
 
 







	




q in nm-1
(b)
Abbildung 2.10: Beispielbilder für die Prozessierung der XRD-Daten. (a) 2D-
Diffraktogram mit eingezeichnetem Winkel Winkel im 2D Diffraktogram (χ) (b) in-
tegriertes 1D-Diffraktogramm (Intensitätsverteilung I(q)) über χi = 10◦
Bei experimentellen Daten von einem Flächendetektor müssen auf traditionellem
Weg viele Korrekturen vorgenommen werden, um zur Strukturfunktion, S(q), und
final zur reduzierten Paarverteilungsfunktion G(r) zu kommen. Zunächst muss eine
eventuelle Totzeit oder der Dunkelstrom des Detektors abgezogen werden. Geometrie-
und detektorspezifische Korrekturen [270], sowie das Maskieren von toten Pixeln
und Strahlstoppern erfolgen vor der Integration der Daten des Flächendetektors zu
eindimensionalen Diffraktogrammen, I(q) (Abbildung 2.10). Bei der Integration wird
zumeist schon die Polarisation berücksichtigt. Erst danach kann der Untergrund
abgezogen werden (Leermessung). Die anderen Korrekturen für die Absorption, die
Mehrfachstreuung und die Compton-Streuung werden an den I(q)-Kurven durchge-
führt. Nach allen diesen Korrekturen bleibt nur noch IC übrig. Diese kann über die
Normierung auf den Atomformfaktor f(q) für Röntgenstrahlung in die S(q) überführt
werden:
S(q) =
IC(q)
N 〈f(q)〉2 (2.4)
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und diese wiederum mittels Fouriertransformation der reduzierten Strukturfunktion,
F (q) = q(S(q)− 1), zu G(r):
G(r) =
(
2
π
)∫ qmax
qmin
F (q) sin (qr) dq (2.5)
Die Integrationsgrenzen spielen dabei eine große Rolle für den Informationsgehalt
und damit für die Qualität der resultierenden PDF [269, 271, 272]. Je größer der
integrierte Bereich der S(q), desto detaillierter ist die Struktur in der PDF. Allerdings
führt eine geringe Beugungsintensität im hohen q Bereich auch zu Störungen in der
resultierenden PDF, weshalb hierbei ein, für das Experiment, optimales qmax gefun-
den werden muss [269, 271].
Unlängst wurde ein „ad-hoc“-Ansatz entwickelt, der auf dem Frequenzunterschied
zwischen der strukturellen Information (aus IC) und der anderer Quellen beruht (IIC,
IMC). Dadurch wurde auf Basis des einfachen Ansatzes F (q) = α(q)IT(q) + β(q) ein Al-
gorithmus entwickelt. Dieser minimiert die Reflexbreite der G(r) [42, 269] und erzeugt
damit Ergebnisse analog zur konventionellen Verarbeitung [42, 273]. Grundsätzlich
ist die Breite der Reflexe aber auch ein Indikator für den Ordnungszustand im me-
tallischen Glas [190, 274–276]. Je größer die Halbwertsbreite engl. full width half
maximum (FWHM), desto heterogener die Struktur.
G(r) lässt sich in verschiedene andere Korrelationsfunktionen überführen [269,
277]. Eine weitere wichtige ist die radiale Verteilungsfunktion (RDF), welche sich mit
der Teilchendichte (ρ0) aus G(r) berechnen lässt (Gleichung 2.6) [269]. Die Teilchen-
dichte kann aus der Dichte (ρ), der Avogadro Konstante (NA) und der molaren Masse
(M ) des Materials berechnet werden. Wobei sich M aus den nach der Zusammenset-
zung gewichteten Mittelwerten der Elemente der Legierung ergibt.
R(r) = r ·G(r) + 4πr2ρ0 (2.6)
ρ0 =
ρMaterial ·NA
MMaterial
(2.7)
Die günstige Eigenschaft der RDF bzw. R(r) ist, dass man die Koordinationszahl di-
rekt durch Integration des ersten Maximums erhält.
2.4.2 Auswertungsansätze für metallische Gläser
Wie diese Grundlagen zur Charakterisierung der strukturellen Änderungen in metal-
lischen Gläsern angewandt werden, wird nachfolgend kurz vorgestellt. Strukturelle
Veränderungen können grundsätzlich auch im inversen (bzw. reziproken) Raum an
I(q) bzw. S(q) nachvollzogen werden. Für detailliertere Betrachtungen, insbesondere
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(a) (b)
Abbildung 2.11: (a) SRO (erstes Maximum) einer RDF von Zr41,25Ti13,75Ni10Cu12,5Be22,5
mit den wichtigsten Atompaarungen und ihren Gewichtungsfaktoren an ihren aus
den Atomradien abgeleiteten Bindungslängen. (b) Die Gruppierung der Atompaare in
zwei Untermaxima unter Berücksichtigung der Gewichtungsfaktoren (atomare Antei-
le und Beugungsintensität) (nach [278]).
in der SRO, ist die Überführung in den Realraum (PDF) von Nöten. Die Literatur zu
diesem Thema kann nach den aufgeführten Kriterien in Gruppen unterteilt werden:
(a) Einfluss der Zusammensetzung, bzw. mechanischer- und thermischer Belas-
tung
(b) In situ, ex situ Versuche
(c) Analyse im reziproken Raum, bzw. im Realraum
(d) Auswertung nach einem isotropen, bzw. anisotroper Ansatz
Die nachfolgenden Betrachtungen werden sich hier zunächst an der Einteilung in
Punkt (a) orientieren.
Der Einfluss der Zusammensetzung auf die Struktur wurde im Realraum unter-
sucht [70, 279]. Aufgrund der häufig vielkomponentigen Zusammensetzung ist es
zwar nicht möglich, die einzelnen partiellen PDFs zu extrahieren, aber die NN (1. Ma-
ximum) können in Bindungsgruppen mit ähnlichen Atomabständen eingeteilt werden
[278–285] (Abbildung 2.11). Diese können zusätzlich in Abhängigkeit ihrer Anteile
und Streuintensität gewichtet werden [278–280]. Die Gewichtung (W ) erfolgt nach
Gleichung 2.8 mit der Konzentration (c) der jeweiligen Elemente i und j [278, 279].
Wobei der atomare Beugungsfaktor bei q = 0 (f(0)) für Röntgenstrahlung per Definiti-
on gleich der Ordnungszahl Z des Elements ist [268].
W i,j =
cif(0)icjf(0)j
(
∑
cif(0)i)
2 =
ciZicjZj
(
∑
ciZi)
2 (2.8)
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Dadurch ist es möglich, die Anteile der jeweiligen Bindungen (bzw. Bindungsgrup-
pen) in der SRO zu ermitteln. Diese Anpassungen werden in der Literatur an Paar-
verteilungsfunktionen PDF [70, 281, 283, 285] (für Reflexpositionen) und radialen
Verteilungsfunktionen RDF [278, 286, 287] (für Koordinationszahlen) durchgeführt.
Alternativ wird eine Funktion T (r) = 4πrρ0 + G(r) verwendet [279, 280, 288], weil
die Atompaarverteilung in dieser der Gauß-Verteilung folgt [289]. Die Abweichung
ist jedoch auch bei den anderen Funktionen so gering, dass sie mittels einer Gauß-
Verteilung angepasst werden können [269]. Zudem ist mit der Zusammenfassung der
Atombindungen zu Gruppen ohnehin ein zusätzlicher Fehler vorhanden. Mit Hilfe
dieses Vorgehens bei der Analyse der Daten kann der Einfluss der unter (a) genann-
ten Kriterien auf die Bindungsgruppen untersucht werden [278–288].
Bereits 1979 wurde entdeckt, dass die mechanische Belastung eines amorphen
Polymers analog zu kristallinen Materialien zu einer Verschiebung der Beugungs-
maxima in Abhängigkeit von der Belastungsrichtung führt [290]. Wenig später wurde
dies auch für metallische Gläser bestätigt [291]. Diese Erkenntnis wurde genutzt und
anhand der Verschiebung des Maximums die atomaren Hauptdehnungen des Glases
berechnet [292]. Mit Hilfe eines Flächendetektors ist es möglich einen vollständigen
Beugungsring der Probe zu erhalten (Abbildung 2.10a). Durch mechanische Belas-
tung verändern sich die Bindungslängen in Abhängigkeit von der Belastungsrichtung
und dieser Ring wird zu einer Ellipse. Man kann den Ring, wie in Abbildung 2.10a
dargestellt, gleichmäßig in Sektoren einteilen. Durch die Integration dieser Sektoren
erhält man winkelabhängige I(q)-Kurven, von denen die Maxima bestimmt werden
können (Abbildung 2.10b). Die atomare Dehnung (εat) ergibt sich aus der Reflexpo-
sition der belasteten Probe bezogen auf den Ausgangszustand (Gleichung 2.9). Die
atomaren Dehnungen in die verschiedenen Richtungen (χi) können unter der An-
nahme eines ebenen Dehnungszustandes mit der Gleichung 2.11 angepasst (gefittet)
werden.
εat(σ, χ) =
qi(0, χ)− qi(σ, χ)
qi(σ, χ)
(2.9)
εat(σ, χ) =
ri(σ, χ)− ri(0, χ)
ri(0, χ)
(2.10)
εat(σ, χ) = ε11 cos
2 χ+ ε12 sinχ cosχ+ ε22 sin
2 χ (2.11)
Als Ergebnis erhält man die atomaren Dehnungen längs, ε11, und quer, ε22, sowie
die Scherdehnung, ε12 (bezogen auf den Ausgangszustand) [292] (Abbildung 2.12a).
Werden nach der Integration der Sektoren die Funktionen in G(r) überführt, kann
man die atomaren Dehnungen mit der gleichen Verfahrensweise für die einzelnen
nah- und mittelreichweitigen Ordnungsbereiche bestimmen [292] (abweichend Glei-
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(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 2.12: Atomare Dehnungen beim in situ Druckversuch, nach [292] berech-
net. (a) Dehnungen aus S(q) (Zr53Cu18,7Ni12Al16,3) Die axiale (längs – ε11) und trans-
versale (quer – ε22) Dehnung steigen bis zur Dehngrenze an. ε12 bleibt konstant bei
etwa null (nach [293]). Längenabhängigkeit der axialen (b) und transversalen (d)
Dehnung in Realraum (Zr52,5Ti5Cu18Ni14,5Al10, nach [283]). (c) Dehnungen aus G(r)
(Zr57Ti5Cu20Ni8Al10), Vergleich der Längenabhängigkeit der axialen Dehnungen aus
dem isotropen Ansatz mit denen des anisotropen Ansatzes (nach [294])
chung 2.10, Abbildung 2.12b und 2.12d). Dabei werden statt der Maxima zum Teil
auch der Schwerpunkt oder die Nullstellen der Reflexe verwendet, weil sie sich insbe-
sondere für die PDF zuverlässiger ermitteln lassen [283, 284, 295]. Diese Art der Ana-
lyse ist jedoch nicht unumstritten, da man jeden Sektor als isotrop annimmt, was bei
einem elliptischen 2D Diffraktogramm nicht gegeben ist [269, 296, 297]. Alternativ
dazu wird ein Ansatz vorgeschlagen, bei dem die Anisotropie der Daten berücksichtigt
wird. Dieser basiert auf einer Entwicklung nach einer Kugelflächenfunktion und de-
ren Reduktion auf Legendre-Polynome (aufgrund der Zylindersymmetrie) [298]. Die
Strukturfunktion (STF) ergibt sich dadurch nicht mehr nur in Abhängigkeit von q,
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(a) (b)
Abbildung 2.13: (a) S0(q) und S2(q) für ansteigende Zugspannungen ([166]). (b) S2(q)
nach ECAP, nach Kriechen bei 573 K und 1,1 MPa für 40 min und skalierte erste
Ableitung von S0(q) zeigen den Unterschied zwischen elastischen Spannungen und
anelastischer Verformung (nach [194])
sondern auch von χ. Die daraus folgende Funktion kann wie in Gleichung 2.12 be-
schrieben werden [281]:
S(q, χ) = S0(q)
√
1
4π
+ S2(q)
√
5
16π
(3 cos2 χ− 1) (2.12)
Sie besteht aus einem isotropen (S0(q)) und einem anisotropen (S2(q)) Teil (Abbil-
dung 2.13a). Mit Hilfe der sphärischen Besselfunktion können die beiden STF je in
eine isotrope und eine anisotrope PDF überführt werden [281, 296, 298]. Es wur-
den jedoch keine großen Unterschiede zwischen den berechneten Dehnungen aus
dem isotropen und anisotropen Ansatz gefunden [294] (Abbildung 2.12c). Dennoch
erlaubt der anisotrope Ansatz eine exaktere Analyse der strukturellen Veränderun-
gen, insbesondere in der SRO [281, 284, 293, 296–298].
In den meisten in situ durchgeführten Verformungsversuchen wird die Analyse der
atomaren Dehnung nach Poulsen et al. [292] und an Zr- bzw. CuZr-Basis Gläsern
durchgeführt. Die Zug- und Druckversuche zeigen dabei im elastischen Bereich, in
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Belastungsrichtung linear zur Spannung σ ansteigende Zug- bzw. Druckdehnung.
Quer zur Belastungsrichtung treten beispielsweise im Druckversuch betragsmäßig
geringere Zugdehnungen auf (Abbildung 2.12a). Die Scherdehnung, ε12, hingegen
bleibt konstant bei null [276, 280, 281, 283–288, 293, 294, 299–301]. Die Ergebnis-
se aus dem reziproken Raum decken sich dabei mit denen aus der MRO-Analyse im
Realraum [178, 281, 283–288, 299, 301]. Dennoch sind in einigen Schalen (Maxima
in G(r) welche der SRO und MRO entsprechen), abhängig von der Legierung, höhere
Dehnungen zu erkennen, als in anderen. Dies wird mit einer verstärkten Verformung
der Cluster dieser Längenskalen erklärt [283, 295, 301]. Zusätzlich wird vielfach in
der SRO eine wesentlich geringere Dehnung, als in der MRO ermittelt [178, 281, 283–
288, 295, 299, 301] (Abbildung 2.12b und 2.12d). Diese geringere Dehnung in der
SRO lässt sich durch eine anisotrope Behandlung der Daten als anelastische Ver-
formung und Bindungswechsel identifizieren [166, 281, 284, 291, 296, 298] (Abbil-
dung 2.13). Auch ist es mit dem anisotropen Ansatz gelungen, die anelastische (nicht
affine) Verformung von der elastischen (affinen) zu trennen [166, 194]. Bei elasti-
schen Dehnungen ist die Ableitung von S0(q) proportional zu S2(q) (S2(q) = αq
dS0(q)
dq ),
bei anelastischen nicht [166, 194] (Abbildung 2.13b).
Allerdings müssen die Rohdaten für diesen Ansatz eine sehr hohe Qualität auf-
weisen. So misst beispielsweise Dmowski et al. [166] 1 h pro Zustand, wohinge-
gen für andere Methoden nur wenige Sekunden pro Zustand aufgewandt werden
[283, 288, 293, 300].
Der aus der elastischen Geraden ermittelte Elastizitätsmodul (E) und die Querkon-
traktionszahl (ν) zeigen zum Teil deutliche Abweichungen von den mittels Ultraschall
gemessenen Werten, insbesondere in der SRO [280, 283, 299]. Dabei zeigen die Werte
von intrinsisch spröden Gläsern eine gute Übereinstimmung über alle Schalen und
mit den makroskopischen Werten, wohingegen in duktilen Gläsern die Abweichung
zwischen den Schalen und den makroskopischen Werten zum Teil groß ist [299]. Die-
se Heterogenität der elastischen Eigenschaften zwischen den Schalen dient hierbei
als Erklärung für die erhöhte plastische Verformbarkeit, da sie zu mehr STZ führen
soll [299].
Eine signifikante plastische Verformung ist für Gläser nur über Druck- [276, 283,
286, 293, 300] und Biegeversuche [302] zu erreichen. Es wurden bei in situ Messun-
gen drei Phänomene beobachtet:
1. ε11 und ε22 bleiben mit zunehmender technischer Dehnung konstant (∝ σ) [283,
286]
2. ε11 bleibt konstant und ε22 steigt mit zunehmender technischer Dehnung weiter
an [293, 300]
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3. ε11 und ε22 nehmen mit zunehmender technischer Dehnung ab (konstant bei
steigendem σ) [276]
Die Zusammensetzung ist für alle drei Fälle ähnlich (Zr-Basiert). Das dritte Phäno-
men wurde an Druckproben mit einem Durchmesser-Längenverhältnis von 1:1 fest-
gestellt. In dieser Geometrie ist ein uniaxialer Spannungszustand mit zunehmender
Verformung womöglich nicht mehr gegeben und der Auswertungsansatz nicht mehr
anwendbar. Für die anderen beiden Phänomene kann man einen Einfluss der Geo-
metrie vernachlässigen. Ob die Unterschiede in der Analyse der Daten (bei zweitens
mit sin2(χ) Funktion statt Gleichung 2.11 angepasst), oder doch durch das Material,
oder die Verformung verursacht werden, ist aus den Berichten nicht nachvollziehbar.
Der Ansatz von Poulsen et al. [292] wird auch bei der Auswertung von ex situ-
Messungen angewandt, um Eigenspannungen zu detektieren [178, 186, 187]. Dabei
werden mehrere Punkte rasterartig auf der bereits vor der Messung behandelten Pro-
be aufgenommen und damit die durch heterogene, plastische Verformung entstande-
nen lokalen Strukturunterschiede ermittelt. Auch wurden Untersuchungen durch-
geführt, das Spannungsfeld unter einem keilförmigen Indenter mit dieser Methode
in situ zu detektieren [303]. Dabei wurde die Last auf den Indenter stufenweise er-
höht und zwischen den Erhöhungsschritten ein Bereich des Glases unter dem In-
denter mit dem Strahl abgerastert. Andere Arbeiten nutzen den anisotropen Ansatz
für mittels HPT und ECAP stark verformte Proben [190, 194]. Die Ursache der Re-
flexverschiebung kann für ECAP allein auf Eigenspannungen durch die heterogene
Verformung und die Ausbildung des in Abschnitt 2.3.2 beschriebenen „Glas-Glas-
Komposits“ zurückgeführt werden [194]. HPT führt dagegen auch zu anelastischen
Vorgängen, welche über das untersuchte Volumen messbar sind [190]. Dass diese
bei Tong et al. [194] trotz Verformung nicht zu messen sind, liegt vermutlich am
geringen Volumenanteil der SB (der strukturell veränderten Bereiche).
2.4.3 Auswertungsansätze für metallische Glas-Matrix-Komposite
Im Gegensatz zu den einphasigen metallischen Gläsern steht man bei den metalli-
schen Glas -Matrix-Kompositen (MGMC) vor der Herausforderung sich überlagern-
der kristalliner und amorpher Beugungsbeiträge in den Diffraktogrammen Abbil-
dung 2.14a. Bei einer ausreichend hohen Anzahl an Kristallen verschiedener Ori-
entierung im Strahl können Ansätze zur Anpassung des gesamten Profils eingesetzt
werden [305–307]. Da in diesem Fall ausreichend Kristalle für jede Richtung die
Bragg-Bedingung [308] erfüllen, um ein Diffraktogramm mit gleichbleibender Inten-
sität der kristallinen Reflexe zu erhalten. Dennoch greifen die Untersuchungen größ-
tenteils auf eine Einzelreflexanalyse der kristallinen Phase zurück [265, 309–316].
Dabei wird jeder kristalline Reflex einzeln angepasst. Das hat den Vorteil, dass bei
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Abbildung 2.14: (a) Beispiel einer I(q)-Kurve eines MGMC mit sich überlagernden
Anteilen der kristallinen und der amorphen Phase. (b) Selektive Integration im 2D-
Diffraktogramm in Bereichen ohne kristalline Reflexe, um das Signal der amorphen
Phase zu erhalten (nach [304]).
stark schwankenden Intensitäten einzelner Reflexe nicht die gesamte Analyse gestört
wird. Dieser Ansatz eignet sich also besonders für Komposite mit wenigen großen
Kristallen (wenige in Bragg-Lage). Häufig wird dieser Ansatz zudem durch mecha-
nische Modelle bzw. die Finite Elemente Methode (FEM) unterstützt, um die Wech-
selwirkung (bspw. Spannungsfelder, Lastaufnahme) zwischen amorpher und kristal-
liner Phase bei der Verformung zu beschreiben [310, 312, 313, 316, 317]. Für die
Trennung des amorphen und des kristallinen Anteils im Diffraktogramm wird von
Huang et al. [318] ein Mittelwertfilter mehrfach auf die Rohdaten angewandt, um den
„diffusen“ amorphen Anteil vom „scharfen“ kristallinen zu trennen. Qiao et al. [304]
extrahiert den amorphen Anteil durch selektive Integration über Winkel χ ohne kris-
talline Signale Abbildung 2.14b. Allerdings setzt diese Methode eine isotrope Struktur
über χ voraus, die nach der plastischen Verformung des Glases nicht vorhanden ist
(siehe vorangegangener Abschnitt). Überlagern sich die Beugungsmaxima nicht di-
rekt, so kann die amorphe und die kristalline Phase einzeln angepasst werden [317].
Wu et al. [265] ziehen dagegen die angepasste kristalline Phase vom Ausgangssignal
ab, um das Signal der amorphen Phase zu erhalten. Mit den getrennten Signalen
kann die atomare Dehnung für die amorphe Phase und die einzelnen Ebenen der
kristallinen Phase berechnet werden. Dies ermöglicht, die Verteilung der im Versuch
aufgebrachten Lasten zwischen der Kristallinen und der amorphen Phase zu untersu-
42 2. Metallische Gläser und Komposite
chen. Die in Abschnitt 2.3.3 beschriebene Verformung von CuZr-Basis-Kompositen
ist so beispielsweise für beide Phasen separat nachvollziehbar [265].
2.5 Mechanische Eigenschaften und
Verformungsmechanismen
Metallische Gläser weisen attraktive mechanische Eigenschaften für die Anwendung
als Strukturmaterialien auf [319]. Ihre Festigkeit liegt nah an der theoretischen Gren-
ze und in Kombination mit dem geringen E-Modul führt das zu einer enormen elas-
tischen Energieaufnahme bei geringem Dämpfungsverlust [319]. Allerdings weist ein
Großteil der metallischen Gläser durch die Lokalisierung der Verformung in SBs ein
makroskopisch sprödes Verhalten auf. Dieser Mangel an makroskopischer Duktilität
(bzw. plastischer Verformung) ist eines der am intensivsten untersuchten Themen bei
metallischen Gläsern (siehe Abschnitt 2.3). Diese Untersuchungen zu den mecha-
nischen Eigenschaften metallischer Gläser wurden zudem bereits vielfach mit ver-
schiedenen Schwerpunkten zusammengefasst (bspw. bzgl. Änderung der Struktur,
Bildung und Ausbreitung von SB, etc.) [3, 55, 56, 167, 320, 321]. Dieser Abschnitt
behandelt zunächst die Anfangsphase der plastischen Verformung in metallischen
Gläsern, die Aktivierung sogenannter STZs. Nachfolgend werden die Vorgänge bei der
Perkolation der STZ zu SBs und deren Ausbreitung diskutiert.
Die Struktur metallischer Gläser bedingt, dass die irreversible Verformung nicht
wie bei kristallinen Materialien durch Versetzungen [13, 93], sondern mit anderen
Struktureinheiten, den sogenannten STZs erklärt werden kann. Der Begriff STZ wird
1979 bei Argon [322] beschrieben und von ihm als Bereich erklärt, der durch Um-
ordnung der Atome Scherspannungen aufnimmt bzw. abbaut [93, 322, 323]. Diese
Bereiche werden von Argon [93] als fertile Zonen bezeichnet und haben einen höhe-
ren Anteil weniger dichter Atomanordnungen als andere Bereiche. Anders bezeichnet,
sind es Bereiche mit höherem freien Volumen, oder nach Cohen et al. [77] „flüssig-
keitsartigen“ Zonen [93, 324]. Laut Argon sind es aber keine festen bzw. festgelegten
Bereiche mit einer definierten Größe oder Aktivierungsenergie [93], wie es von an-
deren Autoren diskutiert wird [325–327]. Aufgrund dessen bezeichnet er die STZ als
Schertransformationen (ohne „Zonen“).
Der Beginn der plastischen Verformung (die kritische Scherspannung zur Akti-
vierung der STZ) ist für metallische Gläser proportional zum Schermodul (G) [121].
Diese Abhängigkeit wurde mit dem kooperativen Schermodell (CSM) quantifiziert. Da-
bei ergibt sich die Aktivierungsenergie für eine STZ aus W = 8/π2Gγc2ζΩ mit γc als
mittlerem elastischen Limit, Ω als mittlerem Volumen einer STZ und ζ als Korrektur-
faktor, der sich aus der Einschränkung durch die Umgebung ergibt [93, 114, 121].
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Abbildung 2.15: Computersimulation der Scherlokalisierung von Pd80Si20 bei 295 K,
ausgehend von einer kleinen Störung des Systems. Mit zunehmender Lokalisierung
sinkt die Fließspannung σ (nach [322]).
Abbildung 2.16: Schematische Darstellung der SB-Bildung (aus [3]). (a) Spannungs-
konzentration (an der Oberfläche); (b) schnelle Ausbreitung einer Scherfront (νp ≈
103 m s−1); (c) Scherfront erreicht anderes Ende, SB-Ebene mit kleiner Verschiebung
(kaltes SB); (d) kooperative Scherung des gesamten SB, gewöhnlich wesentlich lang-
samer (νp >> νs)
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Damit spielen auch die umgebende Matrix (elastischer Käfig) und das Volumen der
STZ eine entscheidende Rolle. Die Schertransformationen sind nicht reversibel [324]
(anelastisch [126]) und führen zu einer Erhöhung des freien Volumens in ihrer Um-
gebung [93, 108, 324]. Dies wiederum führt zu weiteren Schervorgängen in diesen
Bereichen und zum Erreichen eines quasistatischen Anteils des freien Volumens [93],
welcher auch als mechanisch induzierter Glasübergang interpretiert wird [116, 328].
In Abhängigkeit von der Temperatur und dem Ausgangszustand wirken allerdings
Relaxationsvorgänge dieser Entwicklung entgegen [93].
Die Lokalisierung der Verformung in SBs wird von Argon als instabile Störung der
homogenen Verformung beschrieben [93, 322] (Abbildung 2.15). Dabei erfolgt die
Lokalisation erst nach einer gewissen Zeit der homogenen Verformung durch Per-
kolation der STZ [3, 93]. Diese Theorie der zu Beginn homogenen Verformung wird
durch aktuelle Ergebnisse bei sehr hohen Verformungsraten unterstützt, bei denen
die Verformung nahezu homogen abläuft, da die Zeit für eine Lokalisierung zu gering
ist [329]. Bei Raumtemperatur und unter quasi-statischer Belastung (ε̇ ≈ 10−4s−1)
kommt es jedoch immer zur Lokalisierung und zur Bildung von SBs (heterogene Ver-
formung) [3, 330]. Diese haben ein hohes freies Volumen, welches mit zunehmen-
der Scherung zunimmt und „autokatalytisch“ zur Konzentration der Verformung in
diesem Bereich mit einer Breite von nur circa 20 nm führt [3, 4]. In realen Mate-
rialien kommt es auch nicht zu einer homogenen Bildung des SB allein durch die
zufällige Perkolation der STZ, da es immer Stellen mit Spannungskonzentrationen
(wie Kerben) gibt, die vorher zur Bildung eines SB führen [3]. Es wurde vorgeschla-
gen, die SB-Bildung und Bewegung als einen zweistufigen Prozess zu beschreiben
[3]. Zunächst breitet sich eine Scherfront mit hoher Geschwindigkeit von der lokalen
Spannungskonzentration aus und im zweiten Schritt erfolgt das kooperative Gleiten
des gesamten SB [3, 331] (Abbildung 2.16). Dieses Modell ist ein Kompromiss zwi-
schen den zumeist bei ex situ-Untersuchungen der verformten Proben gefundenen
Hinweisen auf eine propagierende Scherfront [159, 332] und dem in situ [333, 334]
beobachteten kooperativen Gleiten der SBs [3, 331]. Allerdings zeigen aktuelle Ergeb-
nisse, dass auch das kooperative Gleiten nicht homogen über die Länge des SBs zu
verlaufen scheint [335, 336], sondern die Ausbreitung eher analog zu Erdbeben als
eine „Gleitlawine“ betrachtet werden kann [337, 338].
Die durch den Scherprozess freigesetzte Energie wird hauptsächlich in Wärme um-
gewandelt und geht mit einer Temperaturerhöhung einher [3, 93]. Über das Ausmaß
dieses Temperaturanstiegs gingen die Meinungen lange Zeit weit auseinander (von
wenigen K bis hin zu mehreren 1000 K) [3, 331]. Auch ob die Erweichung und die Lo-
kalisierung der Verformung in den Scherbändern aufgrund des Temperaturanstiegs
oder mechanisch induziert sind, wurde intensiv diskutiert [3, 331]. Heute ist die breit
akzeptierte Theorie, dass die Lokalisierung und Erweichung zunächst mechanisch in-
2.6. Das Legierungssystem Cu-Zr 45
duziert sind und in Abhängigkeit von der freigesetzten Energie und dem Zeitraum der
Freisetzung SBs, „heiß“ oder „kalt“ sein können [3, 226]. Das heißt, dass die SBs in
Abhängigkeit der Verformungsenergie den Temperaturanstieg durch Wärmeleitung
kompensieren können (kalt), oder die Wärmefreisetzung größer als die Ableitung ist
und damit die Temperatur steigt und das SB instabil (adiabatisch) wird [3, 226]. Die
„kalten“ SBs sind in der Verformungskurve als "‘Serrations"’ erkennbar, wohingegen
die „heißen“ SBs zum Bruch führen [3, 331]. Dabei spielen die Bedingungen der Ver-
formung wie die Umgebungstemperatur [145, 339–342], die Dehnrate [331, 341–343],
die Probengeometrie [99, 225–227] und -größe [99, 226, 228–234], die Maschinenstei-
figkeit [226, 227, 344], sowie die Legierungszusammensetzung und Ausgangsstruk-
tur der Probe [3, 98, 228, 345] allesamt eine wichtige Rolle. Im Rahmen dieser Arbeit
sollen jedoch allein die Einflüsse der Struktur in Abhängigkeit der Vorbehandlung
und der Legierungszusammensetzung untersucht werden. Die Behandlung der an-
deren Faktoren geht über den Rahmen dieser Arbeit hinaus, wenn auch großer Wert
auf ihre Konstanthaltung gelegt wird. Grundsätzlich führen alle Veränderungen, wel-
che zur Aktivierung vieler STZ führen und/oder die Schergeschwindigkeit im SB und
die Verformungsenergie pro SB minimieren, zu einer stabileren plastischen Verfor-
mung.
2.6 Das Legierungssystem Cu-Zr
Die Untersuchungen in dieser Arbeit finden zum größten Teil an Legierungen des
CuZr-Systems [346] statt (Abbildung 2.17a). Dieses soll kurz vorgestellt und auf die
Wirkung von Legierungselementen auf die Phasenbildung und die mechanischen Ei-
genschaften eingegangen werden.
Bereits 1981 konnten in diesem Legierungssystem über einen weiten Zusammen-
setzungsbereich metallische Gläser produziert werden [349–351]. Sogar Abmessun-
gen im Bereich der massiven metallischen Gläser (∅ ≥ 1 mm) sind im binären CuZr
System möglich [18–23]. Die Zusammensetzungen mit der größten Glasbildungsfä-
higkeit (GFA) sind Cu64Zr36 und Cu50Zr50 [19, 21, 352], wobei die equiatomare Zusam-
mensetzung bei hohen Temperaturen (1208 K - 988 K [346]) die Formgedächtnisphase
CuZr ausbildet [259, 260, 353] (Abbildung 2.17a). Bei Temperaturen unterhalb von
988 K zersetzt sich diese Phase in die Tieftemperaturgleichgewichtsphasen Cu10Zr7
und CuZr2 [346]. Die B2-Phase entsteht, wenn ausreichend langsam abgekühlt wird,
um die Glasbildung zu umgehen, aber ausreichend schnell, um die zur Bildung der
Gleichgewichtsphasen notwendige langreichweitige Diffusion zu verhindern. Im ab-
geschreckten Gefüge ist dann jedoch meist die martensitische Phase zu finden [243].
Die martensitische Umwandlung der B2-Phase (Pm3̄m) in ihre martensitische Phase
B19’ (P21/m) und deren Überstruktur B33 (Cmcm) ist reversibel [259, 260, 353, 354].
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Abbildung 2.17: (a) CuZr-Phasendiagramm, mit der Hochtemperaturphase B2 CuZr
und den Tieftemperaturgleichgewichtsphasen Cu10Zr7 und CuZr2 (nach [346]). (b)
CoZr Phasendiagramm mit der bis zur Raumtemperatur stabilen B2-Phase (nach
[347])
Der kristallografische Zusammenhang zwischen den Phasen ist in Abbildung 2.18
dargestellt. Die Orientierungsbeziehung lautet [348, 355]:
[100]B2 // [100]M , (011)B2 // (001)M , (011̄)B2 // (010)M
Bei geeigneter Abkühlgeschwindigkeit gelingt es, in situ-Komposite mit der amorphen
Phase als Matrix und der B2-Phase als eingelagerter Phase herzustellen [242, 243],
deren Verformungsverhalten Gegenstand von Abschnitt 2.3.3 ist.
Aufgrund der dennoch recht geringen GFA im binären CuZr werden üblicherweise
Anteile weiterer Elemente hinzugefügt, um die GFA zu erhöhen. Das wichtigste Legie-
rungselement ist dabei Al [67, 129, 243, 352, 356–369]. Die Zugabe von bis zu 10 at.%
Al erhöht den kritischen Gießdurchmesser von rund 1 mm auf etwa 12 mm (Angaben
variieren z.t. stark, siehe Abschnitt 2.1) [368]. Allerdings sind diese Legierungen ex-
trem spröde und zeigen nahezu keine plastische Verformung im Druckversuch [365].
Dagegen sind Legierungen mit 5 at.% Al im Druckversuch sehr plastisch [243, 360–
362, 365, 367] (im Zugversuch minimal [129]) und haben dennoch einen erhöhten
kritischen Gießdurchmesser von rund 2 mm [243, 360]. Als Grund für die plasti-
sche Verformung führen einige Autoren Nanometer große Cluster [129, 243, 360–
362, 370], bzw. Nanokristallisation [364] in der Matrix an. Der Übergang zwischen
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Abbildung 2.18: Schemata der Kristallstrukturen von (a) B2 Austenit, (b) B19’ Mar-
tensit und (c) B33 Martensit (Überstruktur) mit vorgeschlagener Orientierungsbezie-
hung (nach [348]).
sprödem und duktilem Verhalten (mit hoher GFA) liegt etwa bei einem Gehalt von
8 at.% Al [365, 368].
Ein weiteres verbreitetes Element zur Erhöhung der GFA ist Ag [67, 371–374]. Es
wird auch häufig zusammen mit Al eingesetzt [368, 375–380]. Diese Legierungen mit
Gehalten von je bis zu 8 at.% haben zwar eine sehr hohe GFA (kritischer Gießdurch-
messer bis zu 25 mm [380]), sind aber zumeist im Druckversuch wenig plastisch
[375, 378, 380]. Dies kann mit dem höheren Anteil dichter Cluster in der Struktur
(mit steigender GFA) zusammenhängen (Abschnitt 2.2), welcher zu einem geringeren
freien Volumen und damit weniger Bereichen, in denen STZ aktiviert werden können,
führt. Teilweise berichtete höhere plastische Verformungen können mit auftretender
Phasenseparation begründet werden [377], da durch diese die Struktur heterogener
wird.
Der Einsatz von Kobalt (Co) als Legierungselement hat ein anderes Ziel, nämlich
die Stabilisierung der B2-Phase [381–386]. Bereits 5 at.% Co sind ausreichend, die
Kristallisationsequenz beim Heizen aus dem Glaszustand im DSC zur Bildung von
B2-Phase anstatt der Tieftemperaturgleichgewichtsphasen zu verschieben [386]. Mit
einem Co-Gehalt von 10 at.% enthalten gegossene Stäbe mit einem Durchmesser von
3 mm nur B2-Phase bzw. Martensit [383, 385, 386]. Als Ursachen dafür werden die
thermodynamische Stabilität der CoZr B2-Phase bei RT [347, 387] (Abbildung 2.17b)
und der ähnliche Gitterparameter beider B2-Phasen (CuZr: 0,3259 nm [259]; CoZr:
0,3197 nm [387]) vermutet. Bei einem guten Glasbildner (Cu46Zr46Al8) sind mit 4 at.%
Co immer noch vollständig amorphe Stäbe mit einem Durchmesser von 2 mm gieß-
bar [388]. Zusätzlich zu Al [9, 85, 242, 243, 248, 254, 256, 389–402] kommt auch Co
durch seine die B2-Phase stabilisierende Wirkung in Zusammensetzungen für Kom-
posite zum Einsatz [248, 258, 381–386, 403–405]. Diese metallischen Glas-Matrix-
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Komposite (MGMC) zeigen nicht nur im Druckversuch eine hohe plastische Verfor-
mung mit Verfestigung [9, 85, 242, 254, 256, 390, 392, 394–396], sondern auch im
Zugversuch [258, 381, 398, 400].
Hafnium (Hf), welches in einer der in dieser Arbeit hergestellten Legierungen ein-
gesetzt wird, ist Zr in seinen Eigenschaften sehr ähnlich [406, 407]. Für Zr in ei-
ner Cu45Zr45Ag10 Legierung substituiert, ist der kritische Gießdurchmesser bei rund
1,5 at.% Hf maximal [407].
Es werden natürlich noch viele weitere Elemente mit verschiedenen Zielen zu CuZr-
Legierungen hinzugefügt, beispielsweise: Ni, Ti, Y, Be, Gd, Nb, Fe, Ta, W etc.. In dieser
Arbeit spielen sie jedoch keine Rolle und werden daher nicht weiter betrachtet.
3 Durchführung und Methoden
In diesem Kapitel werden die Herstellung der Legierungen aus den Reinelementen,
der Guss und die Präparation der Proben beschrieben. Zusätzlich werden die einzel-
nen Analysemethoden vorgestellt.
3.1 Probenherstellung
Die Probenherstellung begann mit der Auswahl und der Reinigung der Reinelemen-
te (Tabelle 3.1) durch Abschleifen der Oxidschicht. Danach wurde die Masse für die
Legierung bis auf 0,001 g genau abgewogen. Im Lichtbogenofen (Bühler AM; Edmund
Bühler GmbH, Gerätenr. 2414048) wurden die Elemente zu einem Knopf von 25 g
zusammengeschmolzen (Abbildung 3.1a). Dabei wurden die am niedrigsten schmel-
zenden Elemente wie Al unten und die am höchsten schmelzenden (z.B. Zr) oben in
der Mulde der wassergekühlten Kupferplatte (Kokille) platziert. Die Anlage wurde da-
nach auf ein Vakuum von etwa 3 · 10−5 mbar evakuiert, nachfolgend mit Argon (Ar)
geflutet und zunächst ein Ti-Knopf aufgeschmolzen, um den restlichen Sauerstoff
zu binden. Die nach dem Aufschmelzen der Elemente entstandenen Schmelzknöpfe
wurden noch mindestens drei weitere Male gedreht und erneut aufgeschmolzen, um
sie zu homogenisieren. Im Anschluss wurden die Schmelzknöpfe zur ersten Kontrolle
gewogen und danach im Mörser aufgebrochen. Bruchstücke von jedem Schmelzknopf
wurden mittels optischer Emissionsspektrometrie durch induktiv gekoppeltes Plasma
(Thermo Scientific IRIS Intrepid II XUV and iCAP 6000) auf ihre chemische Zusam-
mensetzung und eventuelle Verunreinigungen durch den Stahl des Mörsers oder das
Cu der Kokille untersucht.
Aus den aufgebrochenen Schmelzknöpfen können an den Lichtbogenöfen mit Saug-
gusseinheit Bühler AM und Bühler MAM 1 (Abbildung 3.1b mit modifiziertem Pum-
psystem bis 6 · 10−5 mbar) Stäbe und Platten verschiedenster Abmessungen herge-
stellt werden (Abbildung 3.1a). Die eingesetzte Masse, die Stromstärke, die Strom-
führung, die Aufschmelzzeit und die Druckdifferenz zwischen dem Rezipienten und
den Vakuumtanks hängen von der Legierung, dem Gerät und der Geometrie der ver-
wendeten Cu-Kokille ab und müssen für jeden Fall individuell angepasst werden.
Vor jedem Abguss wurden die Kokillen frisch poliert, um einen möglichst optima-
len Wärmeübergang zu erreichen [33]. Außerdem wurden mittels Schmelzschleudern
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Tabelle 3.1: Reinheit der verwendeten Elemente.
Element Al Ag Cu Co Sc Zr
Reinheit 99,99 % 99,9 % 99,99 % 99,9 % 99,9 % 99,8 %
Tabelle 3.2: Übersicht der verwendeten Gussgeometrien und der dazu verwendeten
Anlagen.
Abmessung in l · b · h mm3 Gerät
oder ∅ · h mm3
Stäbe
1 · 35 Bühler MAM1
1, 5 · 35 Bühler MAM1
2 · 35 Bühler MAM1
2, 5 · 35 Bühler MAM1
3 · 35 Bühler MAM1
Platten
1 · 6 · 40 Bühler MAM1
1, 5 · 10 · 50 Bühler AM
Band
0, 05 · 5 · 200 Bühler MS
(Melt Spinning - Edmund Bühler GmbH, Gerätenr. 2416031) auf ein Kupferrad un-
ter Ar-Atmosphäre Bänder hergestellt. Dabei wurde die Schmelze rund 200 K über
Liquidustemperatur (Tliq) aus der mit Bornitrid (BN) beschichteten Quartzdüse „aus-
geblasen“. Die verschiedenen, im Rahmen dieser Arbeit gegossenen Geometrien sind
zusammen mit den verwendeten Geräten und ihrer Bezeichnung in Tabelle 3.2 zu-
sammengefasst. Für diese Dissertation wurden über 80 Schmelzknöpfe, 20 Bänder
und 500 Stäbe sowie Platten gegossen.
3.2 Computertomografie
Da beim Gießen immer wieder Defekte wie z.B. Poren entstehen, wurden die Stäbe
und Platten in einem Röntgentomograph (General Electric phoenix nanotom) in zwei
Richtungen durchstrahlt. Auf den vom Detektor aufgenommenen Absorptionsbildern
kann man Poren als helle Bereiche erkennen (Abbildung 3.2). Den besten Kontrast er-
hielt man mit einer Beschleunigungsspannung von 120 bis 130 kV und einem Strom
von 100 bis 120 μA. Die Bereiche mit den Poren wurden entfernt und im Folgenden
nur defektfreie Proben untersucht.
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(a) (b)
Abbildung 3.1: (a) Prinzipskizze einer Sauggusanlage nach [352]; (b) Bild der Saug-
gussanlage Bühler MAM 1.
Abbildung 3.2: Beispiel für im Computertomograf (CT) durchstrahlten ∅ 1,5 mm Stab
mit Poren.
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Abbildung 3.3: Druckprobenhalter für einen Handprobenhalter zum Schleifen der
Druckproben.
3.3 Probenpräparation
Die Gussstäbe und -platten wurden nach dem Gießen mit einer Struers Accutom-50
und dem Diamantblatt M1D15 (Struers) mit einem Vorschub von 10 mm min−1 zer-
teilt. Grundsätzlich wurden das obere und das untere Ende nicht genutzt (je circa
5 mm). Bei den 6 mm Platten wurde nur wenig von Kopf und Fuß der Platte abge-
schnitten. Die 10 mm Platten wurden in Stücke mit 10 mm Länge geschnitten. Die
Proben zur Untersuchung mit dem Mikroskop wurden nach der in Tabelle 3.3 darge-
stellten Präparationsvorschrift vorbereitet. Die Druckproben wurden mit Hilfe eines
Handprobenhalters (Heareus Kultzer GmbH) präpariert. Dafür wurde ein Proben-
halter entworfen, der es erlaubt, acht Druckproben auf einmal zu schleifen (Abbil-
dung 3.3). Die zylindrischen Proben wurden bis auf P 1200 geschliffen, um die Plan-
parallelität zu gewährleisten. Die Proben wurden sorgfältig auf ihre Planparallelität
kontrolliert. Die Planparallelität hat einen signifikanten Einfluss auf die Messung der
mechanischen Eigenschaften [408, 409]. Das Schleifen mit einer feineren Körnung
führt zu einer schlechteren Planparallelität und wurde deshalb für die Glasproben
unterlassen. Bei den Kompositen wurde die gesamte Präparationsvorschrift aus Ta-
belle 3.3 durchgeführt, um die Kristallite an den Stirnflächen sichtbar zu machen.
Vorbelastete Druckproben wurden zur weiteren Untersuchung mit dem dünneren
Diamantblatt M1D08 (Struers) und einem Vorschub von 5 mm min−1 getrennt, um
den Materialverlust gering zu halten.
3.4 Vorbehandlung
An den Gussproben wurden verschiedene mechanische Behandlungen durchgeführt.
Diese sind in zwei Gruppen unterteilt.
Zum einen elastische Vorbelastung, bei der Spannungen unterhalb der Dehngrenze
(Rp) auf die Proben aufgebracht werden und zum anderen die plastischen Vorverfor-
mungen, bei denen die Lasten die Dehngrenze überschritten (Abbildung 3.4). Des
weiteren wurden zum Vergleich auch Proben thermisch behandelt.
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Tabelle 3.3: Präparationsvorschrift für das Schleifen der untersuchten Proben
Schritt Material Körnung Korngröße ZeitFEPA P in μm in s
Schleifen Siliziumcarbid 400 35,0 15-30
Schleifen Siliziumcarbid 800 21,8 30-60
Polieren Siliziumcarbid 1200 15,3 60-120
Polieren Siliziumcarbid 2500 8,4 60
Polieren Siliziumcarbid 4000 6 60
Polieren Diamant 3 180
Polieren Diamant 1 180-240
Polieren Mastermet 2 0,02 180
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Abbildung 3.4: Schematische Einordnung der verschiedenen, in dieser Arbeit ange-
wandten Vorbehandlungen nach Lastintensität und Belastungszeit. Die Achsen kön-
nen als logarithmisch eingeteilt angenommen werden.
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3.4.1 Mechanische Vorbehandlung
Elastisch Die elastische Vorbehandlung spaltet sich wiederum in die elastostatische
und die elastodynamische auf. Bei der elastostatischen Vorbehandlung wurden die
planparallelen Druckproben (∅ 1,5 mm) für 72 h bei einer Last von 1750 MPa (≈
95 % Rp) gehalten. Der Messaufbau entsprach dem eines Druckversuchs (siehe Ab-
schnitt 3.6). Die Versuche wurden mittels eines Laserextensometers P-2S-50 (Fiedler
Optoelektronik) mit einer Auflösung von 1 s bzw. 10 N registriert (Bedingungen für
die Speicherung der Daten aus der standardmäßigen Messfrequenz von 50 Hz). Die
elastodynamische Vorbehandlung erfolgte auch an planparallelen Druckproben mit
einem Durchmesser von 1,5 mm. Die Proben wurden an einer servohydraulischen
Instron 8502 sinusförmig mit einer Kraft von 1500 MPa bei 10 Hz belastet. Die Span-
nung wurde mit dem Ziel einer möglichst maximalen Belastung ohne zum Versa-
gen zu führen auf Basis von [410] mit Blick auf die Dauerfestigkeit der Legierung
Cu45Zr45Al5Ag5 gewählt. Es wurden 102,104 bzw. 105 Lastspiele auf die Proben auf-
gebracht. Nur bei vereinzelten Proben kam es zum Materialversagen aufgrund von
Poren. Die meisten Proben waren „Durchläufer“.
Plastisch Für die plastische Verformung wurden drei sehr unterschiedliche Metho-
den angewandt. Die erste Methode ist das Kaltwalzen mit einem handbetriebenen
Laborkaltwalzwerk (Abbildung 3.5c). Dabei wurden rund 1,5 mm dicke, planparallele
Platten der Legierungen im Gusszustand mit zunächst minimaler Verformung zwi-
schen den zur Schmierung mit “Molykote” (Dow Corning Corporation) beschichteten
Rollen reversierend gewalzt. Mit steigender Verformung des Glases konnte die Ver-
formung pro Stich erhöht werden. Die finalen Umformgrade (ln
(
Endabmessung
Ausgangsabmessung
)
=
ln(Dehnung(ε) + 1)) wurden auf circa −8 %, −15 %, sowie teilweise −40 %, −70 % und
über −250 % eingestellt.
Die zweite Methode, nämlich HPT wurde von unserem Projektpartner an der Uni-
versität Wien durchgeführt. HPT ist schematisch in Abbildung 3.5d dargestellt. Das
Ausgangsmaterial (1,5 mm dicke Platte) wurde zu einer 0,55 mm dicken Scheibe mit
einem Durchmesser von 8 mm geschliffen und geschnitten. Sie wurde zwischen die
Stempel (HSS) mit beidseitigen Vertiefungen (0,12 mm) eingelegt und auf die Stem-
pel ein Druck von 4 GPa bzw. 8 GPa aufgebracht. Nachfolgend wurden die Stempel
gegeneinander gedreht (20 bzw. 80 Umdrehungen bei 0,2 min−1). Damit erhielt man
unter der Annahme idealer Verformung einer Scherung von über 250 000 % am Rand
der Proben (nach Gleichung 2.1). Nach der Behandlung hat das Probenplättchen nur
noch eine Dicke von rund 0,3 mm und einen linsenförmigen Querschnitt.
Die dritte Methode ist die Prägung von metallischen Glasplatten [195]. In Abbil-
dung 3.5a ist der Aufbau schematisch dargestellt. Die mit lamellenartigen Erhebun-
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Abbildung 3.5: Angewandte Methoden der plastischen Verformung. (a) Schema der
Prägung aus [178]; (b) Eigens konstruiertes Prägewerkzeug; (c) Schema Kaltwalzen;
(d) Schema HPT aus [4].
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gen ausgestatteten Matrizen aus gehärtetem Stahl wurden von unten und oben in
die planparallel geschliffene Platte (1 x 6 x 40 mm3) mit einer Last von 28 t für 60 s
eingedrückt. Die Versuche wurden an der hydraulischen Presse T40 (SPECAC) durch-
geführt.
3.4.2 Thermische Vorbehandlung
Ergänzend zu den umfangreichen mechanischen Vorbelastungen wurden auch Pro-
ben thermisch vorbehandelt. Zum einen wurden Proben wie in [168] zyklisch kryogen
behandelt. Das heißt, dass die Proben mehrfach für 1 min in flüssigen Stickstoff ein-
getaucht, danach mit einem Fön auf Raumtemperatur erhitzt und 1 min gehalten
wurden. Es wurden 10 und 20 dieser Zyklen an Scheiben und Druckproben mit ei-
nem Durchmesser von 1,5 mm durchgeführt. Die zweite Behandlung ist die Rascher-
hitzung zu höheren Temperaturen. Hierzu wurden ∅ 3 mm Proben mit einer im IFW
entwickelten Anlage [5, 246] induktiv mit 40 K s−1 bis circa 30 K über Tg bzw. knapp
über Tx geheizt. Nach Erreichen der eingestellten Temperatur wurden die Proben
zur Rascherstarrung in ein Wasserbad fallen gelassen. Dabei erhielt man zum einen
„verjüngte“ Proben [5, 246] und zum anderen teilkristallisierte MGMC mit homogener
Verteilung einer feinen B2-Phase (∅ ≈ 10 μm).
3.5 Mikroskopie
Zur optischen Charakterisierung der Probengefüge wurden Proben am Lichtmikro-
skop (LM) (Zeiss Axiophot) untersucht. Bei Kompositproben wurde der Volumenan-
teil der kristallinen Phase aus den Schliffen mittels Punktanalyse bestimmt [411].
Dabei wurde von der Annahme, dass der Punktanteil dem Volumenanteil entspricht,
ausgegangen.
Am REM wurden hauptsächlich die Proben nach dem Bruch untersucht, weil die
B2-Phase im Lichtmikroskop (LM) wesentlich besser von der Glasphase zu unter-
scheiden war und die höhere Auflösung des REM für die Kompositgefüge nicht be-
nötigt wurde. Dabei kamen zum einen das Hitachi TM-1000 und zum anderen das
REM Leo Gemini 1530 (Zeiss), mit XFlash-Detektor (Bruker) für die energiedisper-
sive Röntgenspektroskopie (EDX) zum Einsatz. Das Hitachi TM-1000 operiert nur
im topographiesensitiven Sekundärelektronen-Modus, wohingegen am Leo Gemini
1530 eine Mischung aus Sekundärelektronen und dem ordnungszahlempfindlichen
Rückstreuelektronen-Modus die besten Kontraste brachte [412].
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3.6 Mechanische Prüfung
Zur in dieser Arbeit verwendeten mechanischen Prüfung gehören sowohl Druck- als
auch Zugversuche und die Härtemessung. Die (ex situ) Druckversuche wurden al-
le an einer Instron 5869 durchgeführt. Dabei wurden zwischen die Probe und die
Druckstempel Plättchen aus Hartmetall (TRIBO F08, 12 x 11 mm) platziert, um eine
Beschädigung der Stempel zu vermeiden. Die Stirnflächen der Proben wurden zur Re-
duktion der Reibung und damit zur Vermeidung des Ausbauchens zudem dünn mit
„Molykote“ (Dow Corning Corporation) geschmiert. Die Wegaufnahme erfolgte zum
einen über die Traversenverschiebung und zum anderen mit dem Laserextensome-
ter P-2S-50 (Fiedler Optoelektronik). Die Versuche wurden alle mit einer Anfangs-
dehnrate von 10−4 s−1 mit konstanter Traversengeschwindigkeit gefahren. Für jede
Zusammensetzung bzw. jeden Zustand wurden mindestens drei Proben getestet.
An der Härteprüfmaschine HMV-2 (Shimadzu) mit Vickers Indenter wurden die Pro-
ben mit einer Prüflast von HV 0,1 für 10 s eingedrückt. Die Schrittweite zwischen den
Eindrücken betrug 50 bis 60 μm, was in etwa dem dreifachen des Eindruckdurch-
messers entspricht [413].
Die Nanoindentation wurde von unserem Kooperationspartner in von der Universi-
tät Wien mit dem ASMEC U-nat Nanoindenter nach ISO 14577 mit einer Berkovich
Spitze durchgeführt. Die Messung bestand aus einem Ladesegment bis 50 mN Maxi-
malkraft, gefolgt von einem 30 s Haltesegment bei 50 mN (als Kriechtest) und einem
Entlastungssegment zur Bestimmung des E-Moduls. Der thermische Drift wurde bei
10 % der Maximallast nach dem Entlastungssegment gemessen. Die Daten wurden
mittels Anpassung einer Hertzschen Kurve an die ersten Datenpunkte Nullpunkt kor-
rigiert und der thermische Drift wurde ebenfalls korrigiert. Die Bestimmung von Här-
te und E-Modul erfolgte nach der Oliver-Pharr-Methode [414].
Minizugversuche mit digitaler Bildkorrelation Zusätzlich zu den Standardverfahren
der mechanischen Prüfung wurden an Miniaturzugproben der Komposite und der
geprägten Proben in situ Zugversuche am Zug-Druckmodul von Kammrath & Weis 1
(max 5 kN) durchgeführt (Abbildung 3.6). Die Dicke der Proben lag zwischen 0,5 und
0,7 mm. Die Versuche erfolgten weggesteuert mit einer Geschwindigkeit von 1 μm s−1.
Zur Dehnungsmessung wurde digitale Bildkorrelation (engl.: "‘digital image correlati-
on"’, DIC) mit acht Bildern pro Sekunde eingesetzt (unIDAC mit VEDDAC strain v1.0;
Chemnitzer Werkstoffmechanik GmbH 2 ).
1https://www.kammrath-weiss.com/de/produkte/material/zug-druck-modul.html Stand: 2. Sep-
tember 2019
2http://www.cwm-chemnitz.de/produkte/messsysteme/microdac-strain Stand: 2. September
2019
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(a) (b)
Abbildung 3.6: (a) Miniaturzugprobe und (b) Zug-Druckmodul von Kammrath
& Weiss (Bild von www.kammrath-weiss.com/de/produkte/material/zug-druck-
modul.html).
3.7 Thermische Analyse
Die thermische Analyse umfasst in dieser Arbeit Kalorimetrie (Hochtemperatur- und
konventionelle Kalorimetrie) sowie Dilatometrie. Alle Geräte arbeiteten unter Ar-
Fluss. Für die DSC-Messungen kam die DSC Diamond (Perkin-Elmer) zum Einsatz.
Dabei wurden die Proben zwei mal im Al-Tiegel von Raumtemperatur mit 20 K min−1
bis auf 873 K aufgeheizt und dazwischen mit 100 K min−1 abgekühlt. Die eingesetzten
Massen lagen hierbei zwischen 10 mg und 20 mg. Die erste Kurve zeigte die charakte-
ristischen Reaktionen der Probe und die zweite diente als Basislinie. Um Tg präziser
zu bestimmen, wurde vorher relaxiert, das heißt, dass die Probe mit 20 K min−1 bis
knapp über Tg aufgeheizt und danach mit 100 K min−1 abgekühlt wurde. Die Bestim-
mung von Tg erfolgte in der Software Pyris (Perkin-Elmer) mittels „half cp“-Methode.
Proben, bei denen Unterschiede im Relaxationsverhalten untersucht werden sollten,
wurden in der DSC 8500 (Perkin-Elmer) zwei mal mit 40 K min−1 20 K über Tg geheizt,
wobei die zweite Kurve wiederum als Basislinie diente (Abbildung 3.7). Die Relaxati-
onsenthalpie wurde mittels drei verschiedener Methoden bestimmt (Abbildung 3.8):
1. Von Maximum zu Maximum
2. Von 523 K zum Maximum
3. Bereich in dem der Wärmeflusses ≤ 0 W g−1
Zur besseren Vergleichbarkeit werden die Enthalpien in dieser Arbeit in J mol−1 an-
gegeben [135]. Dafür wird die ermittelte Enthalphie (J g−1) mit der molaren Masse der
jeweiligen Legierung multipliziert.
Um die Veränderungen in den Legierungen oberhalb von 873 K zu untersuchen,
wurde auf die Hochtemperatur-DSC Netzsch DSC 404 C zurückgegriffen. Die Mes-
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Abbildung 3.7: Darstellung einer für die metallischen Gläser dieser Arbeit typischen
DSC-Kurve mit Markierungen für die charakteristischen Temperaturen (Tg, Tx, Tpeak)
und Enthalpien (Relaxationsenthalpien (ΔHrel) und Kristallisationsenthalpie (ΔHkrist))
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Abbildung 3.8: Darstellung der drei Auswertungsansätze für die Relaxationsenthalpie.
1. von Maximum zu Maximum, 2. von 523 K zum Maximum und 3. zwischen den
Schnittpunkten des Wärmeflusses ≤ 0 W g−1
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Tabelle 3.4: Übersicht der Messparameter für Transmissions- und ReflektionsXRD
Parameter Transmission Reflektion
STOE STADI P PANalytical X´Pert Pro
Wellenlänge λ 0,709 26 Å 1,7890 Å , 1,7929 Å
Winkelbereich 10◦-60◦ 30◦-70◦
Schrittweite 0,01◦ kontinuierlich 0,013◦
Messzeit pro Schritt 3 s 3 s
sungen erfolgten mit einer Heizrate von 20 K min−1 bis auf 1423 K in Al2O3 Tiegeln
mit YO3 Pulver (vorher bei 1473 K ausgeheizt), um eine Reaktion der Schmelze mit
dem Tiegel zu verhindern.
Von ausgewählten Legierungen wurden ∅ 3 mm Stäbe für 16 Stunden bei 1073 K
unter Ar ausgelagert um sie vollständig in B2-Phase umzuwandeln [352]. Die Stä-
be wurden danach im Ar-Strom rasch abgekühlt und auf 25 mm Länge geschnitten,
sowie planparallel geschliffen. Zur Ermittlung der Austenit-Starttemperatur (As) und
der Martensit-Starttemperatur (Ms) wurden die Proben am Dilatometer DIL 402 C
(Netzsch) zwischen 197 K und 673 K mit einer Heizrate von 5 K min−1 mehrfach ther-
misch zykliert.
3.8 Röntgendiffraktometrie
3.8.1 Laborgeräte
Nachdem die Proben zu Platten, Bändern, oder Stäben gegossen wurden, konnte
mittels XRD überprüft werden, welche Phasen sich gebildet haben. Hierfür wurden
Probenscheibchen für die Stäbe (siehe Tabelle 3.2) auf rund 100 μm Dicke geschlif-
fen und in Transmissionsgeometrie durchstrahlt (STOE STADI P, Mo-Kα1). Von den
Platten wurden bis zu 100 μm von der Oberfläche abgeschliffen, um eventuell beim
Gießen entstandene Oberflächenoxide und -kristallite zu entfernen. Die Proben wur-
den dann in Reflektionsgeometrie untersucht (PANalytical X´Pert Pro; Co-Kα), wobei
die jeweiligen Probenhalter rotierten, um möglichst viel Volumen in Beugung zu brin-
gen. Die jeweiligen Messparameter können aus Tabelle 3.4 entnommen werden.
3.8.2 Synchrotron
Zusätzlich zu den Röntgenbeugungsmessungen im Labor wurden Beugungsmessun-
gen mit hochenergetischer Röntgenstrahlung am Deutschen Elektronen Synchrotron
(DESY - PETRA III) in Hamburg und am Europäischen Synchrotron (engl.: „European
Synchrotron Radiation Facility“, ESRF) in Grenoble durchgeführt. Die Messungen
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Tabelle 3.5: Übersicht der Messparameter für die verschiedenen HE-XRD Messungen
Parameter P07 P02.1 ID 11 ID 31
Ort PETRA III PETRA III ESRF ESRF
Monat/Jahr 09/2013 10/2015 06/2014 05/2016
Photonenenergie 100 keV 60 keV 80 keV 78 keV
Wellenlänge λ 0,123 98 Å 0,207 59 Å 0,154 982 Å 0,158 95 Å
Strahlgröße 250×250 μm 200×200 μm 10×10 μm 32×16 μm
Detektor PE XRD 1621 PE XRD 1621 FReLoN2k Pilatus3xCdTe 2M
In-situ Drucktest Drucktest – Drucktest
Ex-situ – – elastisch & plastisch
umfassten sowohl vorbelastete Proben, welche ex situ untersucht wurden, als auch
Proben, die im Strahl (in situ) verformt wurden. Die wichtigsten Messparameter sind
in Tabelle 3.5 zusammengefasst. Um einen hohen Probendurchsatz und wohldefi-
nierte Probenpositionen im Strahl sicherzustellen, wurde von der Forschungstechnik
des IFW Dresden ein Probenhalter für die Proben konstruiert (Abbildung A.1). Dieser
Probenhalter kam bei den Messungen an der ID 31 am ESRF zum Einsatz.
Die Probengeometrien hingen jeweils von der Vorbehandlung, den unterschiedli-
chen Versuchsreihen, bzw. der Untersuchung am Synchrotron ab. Die elastisch vor-
belasteten Proben wurden schonend im Längs- und Querschnitt zu circa 500 μm
dicken Plättchen geschliffen (siehe Abbildung 3.9a). Die HPT-Proben wurden bei der
Messung an der ID 11 von oben und an der ID 31 im Querschnitt gemessen (siehe
Abbildung 3.9d), die kaltgewalzten an der ID 31 in Längs- und Querrichtung (siehe
Abbildung 3.9b) und die geprägten Proben nur im Querschnitt (ID 31) (siehe Abbil-
dung 3.9c). Die Querschnitte hatten auch alle eine Dicke von circa 500 μm. Die in
situ Druckversuche wurden an Proben mit einem Durchmesser von 1,5 mm durch-
geführt.
Die Aufnahme der Beugungsbilder erfolgte in allen Fällen mit Flächendetektoren.
Der Proben-Detektorabstand, sowie die Verkippungen und der Mittelpunkt werden
über die Messung einer Kalibriersubstanz (CeO2, bzw. LaB6) bestimmt. Um eine Ver-
kippung des Probenhalters auszuschließen (bzw. bei der Auswertung berücksichtigen
zu können; siehe Abbildung 3.10), wurde der Kalibrant an drei Positionen platziert
und gemessen. Der danach folgende Ablauf der Auswertung ist in Abbildung 3.11
zusammengefasst. Die zweidimensionalen Beugungsbilder der Proben wurden mit
Hilfe von Fit2D [415] oder pyFAI [416] zu eindimensionalen Intensitätskurven inte-
griert. Dabei wurde zum einen vollständig, das heißt über einen Winkel von 0◦ bis
360◦ integriert, zum anderen aber auch in 10◦ Schritten. Diese, in Abbildung 2.10
dargestellte, schrittweise Integration wird in Analogie zu den Stücken eines Kuchens
im Englischen als „caking“ bezeichnet [302, 304, 417]. Die integrierten Intensitäten
werden als Funktion des Streuvektors (q) ausgegeben. Die Verwendung des Streuvek-
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Abbildung 3.9: Probenentnahmen für die Beugungsmessung am Synchrotron (a) elas-
tisch belastete Druckstäbe; (b) kaltgewalzte Platten; (c) geprägte Platte; (d) HPT
Scheiben. Die roten Punkte deuten die Orte der Beugungsmessungen auf der Pro-
be an.
Probe
Detektor
Abstand z
Verschiebung in x
Verschiebung in y
x
y
z
Verkippung um x
Verkippung um yeinfallenderStrahl
Abbildung 3.10: Schematische Darstellung der möglichen geometrischen Fehler (Ver-
kippung) bei der Aufnahme von Beugungsbildern mit einem Flächendetektor.
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Workflow Programme / Skripte
Rohdaten
Integrierte I(q) G(r)
Angepasste Werte der Maxima von I(q) und G(r)
Atomare Dehnungen bezogen auf
den gewichtet Mittelwert der Maxi-
maposition der gegossenen Proben
mittels pyFAI
Angesteuert durch ein Batch-Skript
mittels PDFgetX3
Angesteuert durch ein Batch-Skript
mittels Skript „Intesityfit“
mittels Skript „sortdata“
1
2
3
4
Abbildung 3.11: Ablauf der Auswertung der Beugungsdaten.
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Abbildung 3.12: Vergleich der mit PDFgetX2 und PDFgetX3 erzeugten S(q) (a) und
G(r) (b) von Cu45Zr45Al5Ag5. Es sind wie in [269] beschrieben deutliche Unterschiede
in der Höhe der Maxima (Intensitäten), jedoch nicht in deren Position zu erkennen.
tors (q, Gleichung 2.3) hat den Vorteil, dass die bei unterschiedlichen Wellenlängen
gewonnenen Ergebnisse unmittelbar miteinander verglichen werden können.
Die so gewonnenen Kurven können zur S(q) und zur G(r) umgewandelt werden
(siehe Abschnitt 2.4.1). Ein Programm, um die beschriebenen Korrekturen und Nor-
mierungen durchzuführen, ist PDFgetX2 [418]. Beim Nachfolger PDFgetX3 werden
die Korrekturen bei Erzeugung einer STF nicht experimentell bestimmt, sondern „ad-
hoc“ analytisch genähert [42, 269, 273]. Ein Vergleich der mit beiden Programmen
berechneten Kurven (Abbildung 3.12) bestätigt die Aussage der Entwickler, dass bei-
de nahezu identische Ergebnisse liefern [273]. Allein eine absolute Normierung der
Ergebnisse ist mit dem „ad-hoc“ Ansatz nicht möglich [269].
Die Auswertung der Messkurven kann danach sowohl qualitativ, als auch quantita-
tiv erfolgen. Die quantitative Auswertung der Kurven basiert auf der Anpassung („fit-
ten“) der Messkurven. Für die Intensitätskurven und S(q) hat sich dabei die Pseudo-
Voigt-Funktion (Gleichung 3.3) als sehr geeignet etabliert [276, 302, 305, 306, 419,
420]. Sie setzt sich aus der gewichteten Linearkombination einer Gauss- und ei-
ner Lorentz-Funktion zusammen. Die Anpassung im Realraum erfolgt mittels einer
einfachen Gauss-Funktion (Gleichung 3.1) [269]. Aus den gewonnenen Funktions-
parametern Streuvektor im Maximum (qmax), halbe Halbwertsbreite, w, und der Am-
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Abbildung 3.13: Beispiel für die Diffraktogramme des Pilatus3xCdTe 2M an der ID 32.
(a) 2D-Diffraktogramm mit Lücken zwischen den Segmenten; (b) integriertes 1D-
Diffraktogramm (I(q)), χi = (90± 5)◦.
plitude A können quantitative Rückschlüsse auf die Struktur gezogen werden (siehe
Abschnitt 2.4).
Gauss = A exp
{
−log(2)
(
q − qmax
w
)2}
(3.1)
Lorentz =
A
1 +
(
q−qmax
w
)2 (3.2)
f(q) = α ·Gauss+ (1− α) · Lorenz (3.3)
Im Rahmen dieser Arbeit wurden mehrere hundert Gigabyte an Daten analysiert.
Dabei war es unabdingbar, große Teile der Arbeitsschritte zu automatisieren. Dazu
wurde eine Vielzahl von Skripten für GNU Octave [421] und Python3 geschrieben. Mit
diesen Scripten wurde die Integration und die Berechnung der STF, sowie PDF in den
jeweiligen Programmen angesteuert. Des Weiteren wurden die Kurvenanpassungen,
Dehnungsberechnungen, etc. mit eigens geschrieben Programmen durchgeführt. Die
Details der Auswertung werden in den folgenden Absätzen diskutiert.
Auswertung Die Auswertung der ex-situ gewonnenen Ergebnisse unterscheidet sich
je nach Behandlungszustand der Proben. Ein Großteil dieser Ergebnisse stammt aus
der Messung an der ID 32 am ESRF. Die Daten dieser Messreihe können aufgrund
des bereitgestellten Detektors (Pilatus3xCdTe 2M) nicht richtungsabhängig unter-
sucht werden (siehe Abschnitt 2.4.2 und Abbildung 2.10). Die Lücken zwischen den
3Python Software Foundation, https://www.python.org/ Stand 2. September 2019
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einzelnen Segmenten führen zu Störungen in den integrierten Kurven, welche eine
Umwandlung in G(r) unmöglich machen (Abbildung 3.13). Versuche der Interpola-
tion dieser fehlenden Bereiche in I(q) waren nicht von Erfolg gekrönt, da die Fou-
riertransformation dadurch zu stark gestört wurde. Die aus diesen Daten erzeugten
G(r) zeigten starke Änderungen in der Lage der Maxima, aber keine systematischen
Änderungen, sondern regellose mit χ (Abbildung 2.10). Daher wurden sie 360◦ in-
tegriert. Bei der Integration wurden drei Kalibrationspunkte an drei Ecken des Syn-
chrotronhalters (Abbildung A.1) genutzt, um je eine Ebenengleichung für jeden Ka-
librationsparameter aufzustellen und eine mögliche Verkippung zu berücksichtigen
(Abbildung 3.10). Für jeden Messpunkt wurde aus diesen Ebenengleichungen eine
neue Kalibrationsdatei erstellt und mit diesen Daten integriert. Dadurch werden die
Fehler in Abhängigkeit der Probenposition durch Unterschiede in der Entfernung
Detektor-Probe berücksichtigt. Dies ist wichtig, weil die Kalibration entscheidend für
die Reflexlage im integrierten Diffraktogramm ist und nur geringe Änderungen durch
die Vorbehandlung zu erwarten sind, welche sonst von diesem Fehler überlagert wer-
den. In den dabei erhaltenen I(q)-Kurven wurden die ersten beiden Maxima (q1 und
q2) wie vorangegangen beschrieben angepasst. Aus diesen Positionen wurden, mit
Bezug auf den jeweiligen Gusszustand, atomare Dehnungen nach Gleichung 2.9 be-
rechnet. Außerdem wurde noch der Quotient aus q1 und q2 gebildet, der ein Indikator
für strukturelle Veränderungen im Material ist [420]. Die I(q) Daten wurden weiterhin
mit PDFgetX3 zu G(r) transformiert. Die G(r)-Kurven wurden zum einen auf quali-
tative Unterschiede zwischen den Behandlungszuständen untersucht, zum anderen
die ersten vier Maxima mit Gauss-Funktionen angepasst und daraus atomare Deh-
nungen berechnet (Gleichung 2.10). Da die Werte insbesondere bei den ersten beiden
Maxima in G(r) aufgrund ihrer komplexen Form sehr streuen (Abbildung A.2), wur-
de das erste Maximum mit zwei Gauss-Funktionen angepasst (Abbildung A.3) und
weiterhin von allen vier Maxima der Schwerpunkt berechnet. Bei den elastisch vor-
belasteten und den kaltgewalzten Proben wurden für jeden Zustand in einer Linie
an mehreren Stellen der Probe Diffraktogramme aufgenommen und die Ergebnisse
am Ende der Auswertung gemittelt. Für die geprägte und die HPT-Proben wurden die
atomaren Dehnungen in Abhängigkeit der Probenposition aufgetragen.
Einige ex situ-Messreihen konnten jedoch auch mit Detektoren aus einem Segment
(ohne die „Lücken“ in Abbildung 3.13) durchgeführt werden. An diesen Daten konnte
das „caking“ angewandt werden. Die atomaren Dehnungen ergeben sich dann rich-
tungsabhängig für jede Kurve und können mittels Anpassung der Gleichung 2.11
in Dehnungen überführt werden. Aus diesen können dann wiederum die Hauptdeh-
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nungen (ε1,2), deren Betrag (|ε1,2|), sowie die maximale Scherdehnung (γmax) und deren
jeweilige Winkel überführt werden [136]:
ε1,2 =
ε11x + ε22y
2
±
√
(
ε11x − ε22y
2
)2 + (
ε12
2
)2 (3.4)
|ε1,2| =
√
ε21 + ε
2
2 (3.5)
γmax =
ε1 − ε2
2
(3.6)
tan 2φ =
ε12
ε11 − ε22 (3.7)
φ < 90◦ ⇒ φ|ε1,2| = φ− arctan(
ε2
ε1
) (3.8)
φ > 90◦ ⇒ φ|ε1,2| = φ+ arctan(
ε2
ε1
) (3.9)
φγmax = φ± 45◦ (3.10)
(3.11)
Auswertung in situ XRD Die in situ-Versuche wurden zum einen mit einem Zug-
Druckmodul von Kammrath & Weiss (Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 am DESY P02.1 & P07,
1 μm s−1) und zum anderen mit einem Zug-Druckmodul von Admet (Cu44Zr44Al8-
Hf2Co2 am ESRF ID 31, 10 μm s−1) durchgeführt. Für die Auswertung dieser Daten
wurden sie zunächst in 10◦ Schritten integriert („caking“) [292]. Da die Daten je-
doch Größtenteils von metallischen Glas-Matrix-Kompositen (MGMC) sind, muss das
amorphe vom kristallinen Signal getrennt werden. Hierbei erfolgte eine Anpassung
der an die beiden amorphen Maxima in I(q) nur für Bereiche, in denen keine kris-
talline Phase vorhanden ist. Die Ergebnisse dieses Ansatzes decken sich sehr gut
mit denen vollständig amorpher Proben (siehe Abschnitt C.2). Zur Auswertung der
kristallinen Maxima wurde eine Spline-Interpolation an den „amorphen“ Bereichen
durchgeführt und diese von den Daten abgezogen. Die so erhaltenen „kristallinen“
I(q) wurden wegen der geringen Auflösung und der Anisotropie (insbesondere Cu47,5-
Zr46,5Al5Sc1) mit Hilfe des Skripts „findpeaks.m“ von T.C. O’Haver4 einzeln identifi-
ziert und die Position des Maximums bestimmt. Die weitere Prozessierung verlief bei
beiden Phasen analog wie für die ex-situ Proben nach Gleichung 2.11. Zudem wurden
die Diffraktogramme (I(q)) in Druckrichtung und quer dazu qualitativ betrachtet.
3.9 Weitere Messmethoden
In diesem Abschnitt werden die übrigen Messmethoden vorgestellt, die in dieser Ar-
beit genutzt wurden.
4http://bit.ly/1NLOlLR Stand 2. September 2019
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Dichtemessung Die Dichte wurde an Druckproben (∅ 2 mm) mittels Auftriebswä-
gung (archimedisches Prinzip) [413] bestimmt. Dazu wurde das Gewicht (Mettler To-
ledo UMT2) der Proben an Luft und in Diethylphthalat bestimmt und daraus unter
Einbeziehung der Luftfeuchte, des Luftdruckes und der Temperatur die Dichte be-
rechnet [104].
Ultraschalllaufzeitmessungen Die elastischen Konstanten wurden an Proben mit ei-
nem Durchmesser von 2 mm mittels Ultraschall (Olympus Panametrics-NDT 5900PR)
bestimmt. Die Tansversalwelle hatte eine Frequenz von 20 MHz und wurde mittels
Glycol eingekoppelt und die Longitudinalwelle (100 MHz) mittels Honig. Mindestens
100 Einzelmessungen wurden für das Ergebnis gemittelt. Die elastischen Konstan-
ten (Querkontraktionszahl (ν), Elastizitätsmodul (E)) konnten aus den ermittelten
Longuitudinalgeschwindigkeit (vL) und Transversalgeschwindigkeit (vT) und der ρ wie
in den Gleichungen 3.12 und 3.13 berechnet werden [413].
ν =
1− 2( vLvT )2
2− 2( vLvT )2
(3.12)
E = vL
2ρ
(1 + ν)(1− 2ν)
(1− ν) (3.13)
Laserprofilometrie Die Oberflächentopographie mechanisch getesteter und vorbelas-
teter Proben wurde mit dem Oberflächenprofilometer MicroProf (Sensor CHR 105 N;
Fries Research & Technology) untersucht. Dabei wird die Probe mit Weißlicht (Fokus
1 μm bis 2 μm) bestrahlt und anhand der reflektierten Intensität der verschiedenen
Wellenlängen der Höhenunterschied bestimmt. So ist eine Höhenauflösung von bis
zu 10 nm möglich. Mit dieser Auflösung ist das Bestimmen der Scherstufen und der
Planparallelität der Proben möglich.
3.10 Finite Elemente Methode
Zur Einordnung der Vorgänge bei der Verformung der metallischen Glas-Matrix-
Komposite (MGMC) wurde mit COMSOL 5.05 die Verformung zweier stark verein-
fachter Komposite simuliert. Hierbei kam das Festkörpermechanikmodul zum Ein-
satz. Die Materialeigenschaften der B2-Phase und des Glases wurden jeweils durch
Abstraktion der Ergebnisse des Druckversuches der reinen Phase festgelegt. Für
das Glas wurde eine Fließgrenze von 1800 MPa festgelegt und nachfolgend ein Ab-
fall der Fließspannung um 20 MPa. Dieser Abfall trägt der Erweichung des Glases
Rechnung und führt zu einer Lokalisierung der Verformung, ermöglicht aber noch
5https://www.comsol.de/comsol-multiphysics Stand: 2. September 2019
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Abbildung 3.14: Darstellung des mittels FEM simulierten Druckversuchs eines Kom-
posits mit einer sphärischen Verstärkungsphase in der Mitte. Aus Symmetriegründen
wurde nur der schraffiert eingegrenzte Bereich simuliert.
die Simulation in einer angemessenen Zeit (Schrittweite bei der plastischen Verfor-
mung). Die Werte der B2-Phase wurden aus Daten der Cu47,5Zr45,5Al5Sc2-Legierung
für die Sc-haltigen Komposite und von einer nahezu vollständig kristallisierten Probe
von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 entnommen. Die Fließgrenzen sind aus den jeweiligen Kurven
entnommen und die nachfolgende Funktion der Fließspannung den Daten nachemp-
funden. Nach dem Beginn der plastischen Verformung in den Daten der experimen-
tellen Druckversuche wird die Fließspannung in der Simulation als konstant ange-
nommen. Die modellhaften Komposite bestehen aus einem kreisförmigen Einschluss
in der Mitte einer rechteckigen Matrix. Aus Symmetriegründen wurde nur ein Viertel
des Komposits simuliert (Abbildung 3.14).

4 Strukturelle Änderungen durch
elastische Verformung
Die Diskussion wird nach der in Abschnitt 2.3 vorgenommenen Unterscheidung der
Heterogenitäten in einzelne Kapitel unterteilt. Dies sind zunächst die Heterogenitäten
in der SRO und MRO (Å bis wenige nm). Die nominell elastische Belastung führt nicht
zur Bildung von SB und ist aber wie in der Vorbetrachtung beschrieben nicht immer
vollständig reversibel. Durch diese „milde“ Verformung sind bestenfalls Veränderun-
gen in der SRO und MRO, also bis zu wenigen nm zu erwarten (Abschnitt 2.3.1). Eine
heterogene Verteilung dieser könnte in der Probe aber auch zu makroskopischen Ei-
genspannungen führen.
Durch plastische Verformung werden SB in die Probe eingebracht. Diese Verfor-
mungen sind irreversibel und heterogen über Größenordnungen von mehren nm
bis hin zur Probenabmessung (Abschnitt 2.3.2). Die heterogene Verformung führt
zur Ausbildung einer heterogenen Struktur aus verformten und unverformten Berei-
chen („Glas“-“Glas“-Komposite) und zu makroskopischen Eigenspannungen, womög-
lich aber auch zur Nanokristallisation (Kapitel 5).
In Kompositen führen Heterogenitäten in der Größenordnung von μm zu einem
heterogenen Spannungsfeld im Glas (Abschnitt 2.3.3). Der Einfluss der Größe, Ver-
teilung und der martensitischen Umwandlung der B2-Phase und die Spannungsver-
teilung im Glas und im Kristall beeinflussen die Verformung (Kapitel 6). Der Aus-
gangszustand ist im Folgenden die Probe nach dem Guss und wird daher auch in
dieser Arbeit synonym als „Gusszustand“ bezeichnet.
Unter dem Begriff „elastische Vorbehandlung“ sind die elastostatische Vorbelas-
tung, die zyklische Vorbelastung (beide bei Raumtemperatur) und das Tieftempe-
raturzyklieren (bzw. Kryozyklieren) zusammengefasst (Tabelle 4.1). Der Grund für
die gemeinsame Diskussion von mechanisch und thermisch behandelten Proben ist,
dass wiederholtes Abkühlen und Aufheizen aufgrund lokal unterschiedlicher Ausdeh-
nungskoeffizienten als eine zyklische mechanische Belastung interpretiert werden
kann (siehe Abschnitt 2.3.1) [168]. Die Diskussion der Effekte dieser Vorbehandlung
zusammen mit den elastischen, mechanischen Vorbelastungen ist daher naheliegend.
Für die mechanischen und thermischen Vorbehandlungen wurden nur Zusammen-
setzungen verwendet, die bei einem Probendurchmesser von 1,5 bis 2 mm komplett
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amorph sind. In Tabelle 4.1 sind die Vorbehandlungen, welche für die jeweilige Legie-
rung durchgeführt wurden, dargestellt.
Tabelle 4.1: Übersicht über die „elastischen“ Vorbehandlungen der verwendeten Le-
gierungen. stat. – elastostatisch (1750 MPa 72 h); zyklisch (1500 MPa); TT – Tieftem-
peraturzyklieren (zwischen Raumtemperatur und 77 K).
Legierung Stat. Zyklisch TT-Zyklieren
102 104 105 10x 20x
Cu47,5Zr47,5Al5 X X X X X X
Cu46Zr46Al8 X X X X
Cu45Zr45Al5Ag5 X X X X
Cu36Zr48Al8Ag8 X X X X X X
In Abbildung 4.1 sind die G(r)-Kurven von Gussproben der vier Legierungen dar-
gestellt. Das erste Maximum ist in Abbildung 4.1b vergrößert mit den möglichen
Atompaaren gezeigt. Die Formänderungen im ersten Maximum sind das Resultat der
unterschiedlichen Zusammensetzung. Die Änderung im Al-Gehalt von Cu47,5Zr47,5-
Al5 zu Cu46Zr46Al8 führt nur zu sehr geringen Änderungen, auch weil Al schwach
streut (∝ Z). Die Zugabe von Ag führt dagegen zu stärkeren Veränderungen. Ag er-
höht die Intensität des ersten Maximums und des Bereiches zwischen den Maxima
durch seinen hohen Streuquerschnitt schon bei einem Anteil von nur 5 %. In den
höheren Schalen (r1 bis r7) nähern sich die Kurven aber immer mehr an, die MRO ist
also weniger von der geringen Zugabe von Legierungselementen abhängig. Die PDF
von Cu36Zr48Al8Ag8 hat durch die wesentlich abweichende Zusammensetzung eine
vollständig andere Form. Die NN werden hierbei von Zr-basierten Paaren dominiert,
aber auch der höhere Ag Gehalt verschiebt das Maximum zu größeren Radien. Auch
in der MRO weichen die Maxima deutlich von den anderen drei Zusammensetzungen
ab. Cu36Zr48Al8Ag8 weist demnach eine wesentlich andere Struktur als die Cu50Zr50-
basierten Legierungen auf.
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Abbildung 4.1: Vergleich der G(r) der Gussproben der vier Zusammensetzungen. (a)
Übersicht (b) erstes Maximum (SRO) mit den Positionen der aus den Atomradien
abgeschätzten Bindungslängen (Höhe ∝ Gewichtung, siehe Gleichung 2.8). Deutlich
sind die Unterschiede in der SRO durch die variierenden Zusammensetzungen zu
erkennen. Insbesondere Cu36Zr48Al8Ag8 zeigt eine starke Abweichung von den ande-
ren.
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4.1 Elastostatische und -dynamische Belastung
metallischer Gläser
Tabelle 4.2: Anelastische (εA) und viskoelastische (εV) bzw. plastische Verformung
(via Laserextensometer), Verformung, bzw. bleibende Stauchung nach der Belastung
(ε, via Laserextensometer, εLaser, bzw. Traversenweg, εTrav) bei statischer Belastung
(72 h bei 1750 MPa). Die Verformung (ε) nach zyklischer Belastung (10 Hz, sinusi-
dal, 1500 MPa) via mittlerem Traversenweg. Alle Angaben als Stauchungen (negative
Dehnungen) in %.
Leg. Elastostatisch
εA εV εLaser εTrav
Al5 0,15 ± 0,11 0,11 ± 0,15 0,26 ± 0,05 0,08 ± 0,07
Al8 0,03 ± 0,09 0,25 ± 0,49 0,28 ± 0,47 0,03 ± 0,03
Al5Ag5 0,25 ± 0,08 −0,03 ± 0,04 0,22 ± 0,04 0,04 ± 0,01
Al8Ag8 0,03 ± 0,10 0,60 ± 0,39 0,30 ± 0,42 0,03 ± 0,02
Legierung Zyklisch – εTrav
102 104 105
Cu47,5Zr47,5Al5 0,020 ± 0,000 0,198 ± 0,000 0,310 ± 0,001
Cu46Zr46Al8 0,014 ± 0,000 0,041 ± 0,000 0,152 ± 0,001
Cu45Zr45Al5Ag5 0,016 ± 0,000 0,072 ± 0,000 0,200 ± 0,001
Cu36Zr48Al8Ag8 0,019 ± 0,000 0,068 ± 0,000 0,285 ± 0,001
Cu45Zr45Al5Ag5 (Relaxiert) 0,016 ± 0,001 0,031 ± 0,003 –
Bevor jedoch die Eigenschaften nach der Vorbelastung diskutiert werden, wird zu-
erst die elastische Vorbelastung selbst untersucht. Während der gesamten statischen
Belastung wurde die Dehnung über das Laserextensometer und den Traversenweg
gemessen. In Abbildung 4.2 sind repräsentative Messkurven von elastostatisch belas-
teten Proben einer Messung aus [144] gegenübergestellt. Es ist zu erkennen, dass die
gemessenen Kurvenverläufe zum Teil stark voneinander abweichen und meist nicht
dem typischen Verlauf, welcher in der Literatur zu finden ist (Abbildung 4.2b), ent-
sprechen. In Tabelle 4.2 sind die ermittelten Werte aller Proben für den Anteil der an-
elastischen, εA und viskoelastischen Verformung, εV, zusammengefasst. Die mittels
des Laserextensometer ermittelten Werte sind außerdem denen aus dem Traversen-
weg ermittelten gegenüber gestellt. Die berechneten Verformungen zeigen die gleiche,
starke Variation, welche schon im Diagramm 4.2 zu erkennen ist. Die Standard-
abweichung der ermittelten Werte übersteigt zum Teil die berechneten Mittelwerte.
Die ermittelten Werte für die anelastische und viskoelastische Verformung nehmen
auch positive Werte an, was theoretisch nicht möglich ist. Auch die Werte aus dem
Traversenweg zeigen hohe Abweichungen und liegen generell im Bereich der Messge-
nauigkeit von circa 0,02 mm. Anders als in der Literatur [6, 137–144] kann in dieser
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Abbildung 4.2: Spannungs-Dehnungs-Kurven der statischen Vorbelastung. (a) Bei-
spielkurven für Cu46Zr46Al8 aus den eigenen Experimenten und (b) aus [144]. Mit
der elastischen, εE, anelastischen, εA und viskoelastischen Dehnung, εV, beim Be-
und Entlasten.
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Arbeit keine reproduzierbare, bleibende Verformung durch die statische Belastung
nachgewiesen werden.
Die Parameter der zyklischen Vorbelastung in dieser Arbeit orientieren sich an den
Ergebnissen des Ermüdungsversuches von Cu45Zr45Al5Ag5 in [410]. Mit dem Ziel, die
größtmögliche elastische Belastung aufzubringen, wurden die Proben jedoch ober-
halb der dabei ermittelten Dauerfestigkeit belastet. Die maximale Zyklenzahl in dieser
Arbeit liegt zudem oberhalb der für 1500 MPa angegebenen maximalen Schwingspiel-
zahl in [410]. Dennoch waren alle Proben bis auf eine Durchläufer; diese versagte
schon bei 17 676 Schwingspielen und enthielt daher womöglich eine Pore oder eine
andere Vorschädigung, welche im Computertomograf (CT) nicht erkannt wurde.
Die Vorbelastung mit 102 bis 105 Schwingspielen führt bei den meisten Proben
zu keinerlei erkennbaren Schädigungen an der Probenoberfläche. Allerdings sind bei
den Proben von Cu47,5Zr47,5Al5 vereinzelt an der Oberfläche der Proben kleine kristal-
line Inseln bzw. Unebenheiten zu erkennen (Abbildung 4.3a). In diesen sind nach 104
Schwingspielen auch Risse zu erkennen (Abbildung 4.3b) und bei einer Probe mit 105
Schwingspielen nach der mechanischen Prüfung auch davon ausgehende SBs (Abbil-
dung 4.3c). Diese Ermüdungsschäden sind denen von [410] gezeigten sehr ähnlich.
Dennoch zeigen diese Proben, wie nachfolgend diskutiert, bei den DSC-Messungen
und in der mechanischen Prüfung keine auffallenden Abweichungen von den Pro-
ben ohne erkennbare Oberflächenfehler. Somit scheinen diese Schäden wirklich nur
auf die Oberfläche beschränkt zu sein und das Werkstoffverhalten nicht, oder nur
unwesentlich zu beeinflussen.
Die Veränderung der Mittelposition der Traverse (mittlere Auslenkung) bei der zy-
klischen Belastung wurde durch Anpassen einer Sinusfunktion an gemessene Last-
zyklen ermittelt (beispielhaft in Abbildung 4.4b für den Weg dargestellt). Die gemit-
telten (analog Gleichung A.1) aus den Mittelpositionen berechneten Dehnungen (be-
zogen auf jene des ersten Schwingspiels) sind jeweils für die gesamte Behandlung in
Abbildung 4.4a und für die einzelnen Schwingspielzahlen mit den zugehörigen Stan-
dardabweichungen in Tabelle 4.2 wiedergegeben. Dabei wurden die Daten der Proben
höherer Zyklenzahl auch für die Berechnung der Mittelwerte geringerer Zyklenzahl
herangezogen. Im Gegensatz zur statischen Vorbelastung sind die Standardabwei-
chungen wesentlich geringer (Tabelle 4.2). Zudem lässt sich mit steigender Zyklen-
zahl eine zunehmende bleibende Stauchung feststellen. Es scheint also, insbesonde-
re bei einer Zyklenzahl von 105, im Mittel zu einer geringen plastischen Stauchung
der Proben zu kommen (rund 0,2 %). Allerdings schwanken die Werte, wie in Abbil-
dung 4.4a gezeigt, auch zwischen den Zyklen zum Teil deutlich (beispielsweise bei
Cu45Zr45Al5Ag5). Für einige einzelne Proben steigt die plastische Stauchung bei hö-
heren Zyklen deutlich an, was womöglich an den vorangegangen diskutierten Ermü-
dungsschädigungen liegt. Vereinzelt wurden zudem theoretisch unmögliche, negative
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Abbildung 4.3: Gussfehler auf der Mantelfläche einer Gussprobe (a) (Cu46Zr46Al8) und
Ermüdungsschäden bei Cu47,5Zr47,5Al5 nach 104 Lastzyklen, (b) vor und (c) 105 Zy-
klen nach dem Druckversuch. In (b) sind nach den 104 Lastzyklen Ausbrüche an der
Oberfläche zu erkennen, von welchen in (c) nach dem Druckversuch SB auszugehen
scheinen.
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Abbildung 4.4: (a) Mittlere Dehnung der zyklisch belasteten Proben über die Schwing-
spielzahl. Mit steigender Schwingspielzahl kommt es zu einem Anstieg der Stauchung
bzw. der bleibenden Verformung. (b) Beispiel für die Anpassung der einzelnen Last-
zyklen mit einer sin-Funktion bei der zyklischen Belastung (Traversenweg). Gleiches
wurde auch mit den Kraftdaten über die Zeit durchgeführt. Dies ermöglicht die Kon-
trolle der Lastaufbringung und der Dehnung über den gesamten Versuch
4.2. Struktur und mechanische Eigenschaften nach der Vorbelastung 79
Stauchungen ermittelt (also (Zug)Dehnungen bis 0,2 %), welche den Bereich der Mes-
sungenauigkeit deutlich machen. Beide Grenzfälle wurden bei der Berechnung des
Mittelwertes nicht berücksichtigt. Die „auffälligen“ Proben zeigen allerdings in den
nachfolgenden Untersuchungen keine deutlichen Unterschiede zu den anderen. Dies
wird in den folgenden Abschnitten auch weiter diskutiert. Die vor der Belastung rela-
xierten Proben (bei 40 K min−1 in der DSC auf Tg + 20 K, Abschnitt 3.7) zeigen nahezu
keine bleibende Stauchung (kleiner 0,03 %).
Die vorbehandelten Proben wurden, wie folgt, auf die Analyseverfahren aufgeteilt:
Jeweils mindestens drei Proben jedes Zustands wurden für anschließende Druckver-
suche verwendet. Zwei Proben wurden für die Strukturanalyse in Quer- und Längs-
schliffe präpariert (Abbildung 3.9a), um eine eventuell auftretende Anisotropie festzu-
stellen bzw. zu berücksichtigen. Diese Proben und je eine weitere Probe (in Scheiben
geschnitten) wurden der thermischen Analyse unterzogen. Jeweils ein Längsschnitt
aus der Strukturanalyse diente nachfolgend der Mikrohärtemessung, um die Hetero-
genität über die Probe zu untersuchen.
4.2 Struktur und mechanische Eigenschaften nach der
Vorbelastung
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Abbildung 4.5: Schematische PEL für ein relaxiertes, ein gegossenes und ein „ver-
jüngtes“ Glas mit den Verteilungskurven der Zustände. Das relaxierte Glas hat eine
geringe Energie und eine enge Verteilung der Zustände, wohingegen das „verjüngte“
Glas eine höhere Energie und eine breitere Verteilung der Zustände aufweist.
Die zu Änderungen der Struktur und der mechanischen Eigenschaften wurden be-
reits in Abschnitt 2.3.1 für die einzelnen Belastungsmethoden erläutert. Bevor die
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Abbildung 4.6: Mittlere Kristallisationsenthalpien aller Legierungen und Vorbehand-
lungen in der Übersicht. Die Werte des jeweiligen Ausgangszustandes sind zur besse-
ren Vergleichbarkeit durch Linien markiert. Bei Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu36Zr48Al8Ag8
ist ein leichter Abfall bei allen behandelten Zuständen zu erkennen. Bei Cu46Zr46-
Al8 bleibt die Kristallisationsenthalpie konstant und zeigt bei Cu45Zr45Al5Ag5 einen
geringen Anstieg.
Ergebnisse der Untersuchungen vorgestellt und diskutiert werden, sind in Abbil-
dung 4.5 zunächst drei mögliche PEL für eine relaxierte, eine Guss- und eine „ver-
jüngte“ Probe dargestellt. Diese drei Proben stehen für die Bandbreite an potentiellen
Zuständen in einem metallischen Glas [135]. Die relaxierte Probe hat eine sehr en-
ge Verteilung niederenergetischer Bereiche bzw. dichter Cluster (wenige 10 bis 100
Atome [4]). Die „verjüngte“ Probe weist indessen eine sehr breite Verteilung von mehr-
heitlich hochenergetischen aber auch bis hin zu niederenergetischen Zuständen auf.
Die Gussproben liegen je nach Abkühlgeschwindigkeit und Legierung zwischen die-
sen beiden Extremen. Diese Unterschiede lassen sich grundsätzlich im Experiment
nachweisen. Die „Verjüngung“ geht mit einer Zunahme des atomaren Volumens (der
atomaren Dehnung), einem Anstieg der Relaxationsenthalpie, einem Absinken der
Härte und einer Zunahme der plastischen Verformung einher [4]. Für die Relaxation
werden die entgegengesetzten Trends beobachtet [4]. Die Ergebnisse dieser Messun-
gen werden im Folgenden beginnend mit der thermischen Analyse präsentiert und
dann in Abschnitt 4.3 im Bild der PEL weitergehend diskutiert.
Die charakteristischen Temperaturen Tg, Tx und Tpeak für den gegossenen Aus-
gangszustand und die Vorbehandlungen sind in Tabelle 4.3 dargestellt. Tg und Tx der
Gussproben liegen zwischen den, in der Literatur zu findenden Werten (Cu47,5Zr47,5-
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Abbildung 4.7: Repräsentative DSC-Kurven der Relaxation aller Legierungen und Vor-
behandlungen in der Übersicht. Die Unterschiede innerhalb einer Vorbehandlung
überschreiten zum Teil die zwischen den verschiedenen Vorbehandlungen. Messarte-
fakte sind mit weinroten Pfeilen markiert.
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Al5 [367, 422], Cu46Zr46Al8 [422, 423], Cu45Zr45Al5Ag5 [375, 424], Cu36Zr48Al8Ag8
[6, 425]). Die in Abbildung 4.6 dargestellten Kristallisationsenthalpien in Abhängig-
keit von der Vorbehandlung zeigen bei Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu36Zr48Al8Ag8 verringer-
te Werte für nahezu alle Vorbehandlungen. Bei Cu45Zr45Al5Ag5 ist eine sehr geringe
Abnahme der Kristallisationsenthalpie zu erkennen, bei Cu46Zr46Al8 bleibt sie unver-
ändert.
Es gibt Berichte, wonach es durch die zyklische Belastung zur Nanokristallisation
kommen [151, 155, 426, 427] und man dies anhand einer Abnahme der Kristallisati-
onsenthalpie erkennen kann [151]. Die Proben von Cu36Zr48Al8Ag8 zeigen als einzige
keine Änderungen, die einen solchen Schluss zulassen würden (Tabelle 4.3). Der
in der Tabelle angegebene kristalline Anteil wurde aus dem Verhältnis zwischen der
Kristallisationsenthalpie der Gussproben und jener der elastisch behandelten Proben
berechnet. Die vereinzelt erhöhten Werte des berichteten kristallinen Anteils liegen
womöglich an Probenbereichen mit Kristallen an der Oberfläche (Cu47,5Zr47,5Al5 und
Cu45Zr45Al5Ag5). Bei Cu46Zr46Al8 zeigen alle behandelten Proben eine deutlich gerin-
gere Kristallisationsenthalpie als die gegossenen. Tx und Tpeak zeigen aber wie auch
bei Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu47,5Zr47,5Al5 nahezu keine Veränderung. Die Kristallisa-
tionsenthalpie zeigt den durch die Strukturumwandlung vom Amorphen zum Kris-
tallinen frei werdenden Energiebetrag. Die verringerte Kristallisationsenthalpie kann
durch Nanokristallisation, aber auch durch eine andere Umordnung der Struktur,
welche näher an der kristallinen Ordnung liegt, geschehen (Relaxation). Ob es zur
Nanokristallisation bzw. anderen Umordnungen in der Struktur der Proben durch
die elastische Vorbehandlung gekommen ist, kann durch Strukturanalyse im Syn-
chrotron untersucht werden. Dies wird im späteren Verlauf genauer betrachtet.
Zunächst sind in Abbildung 4.7 DSC-Kurven, wie in Abbildung 3.7 (in der Durch-
führung) demonstriert im Temperaturbereich unterhalb von Tg gezeigt. Die exother-
me Reaktion in diesem Bereich zeigt den Anteil an freiem Volumen in der Probe an
[104, 119, 120]. Die Kurven unterscheiden sich in ihrer Lage und der Ausprägung
des breiten exothermen Maximums stark. Die bei einigen Kurven auftretenden Mess-
artefakte (mit weinroten Pfeilen markiert) sind auf Vibrationen während der Messung
zurückzuführen. Die Unterschiede zwischen den Kurven sind jedoch nicht systema-
tisch mit den Behandlungszuständen verknüpfbar, das heißt in allen Diagrammen
sind die Abweichungen zwischen den Kurven wiederholt größer als zwischen den ver-
schiedenen Zuständen. So zeigen bereits die Kurven der Gussproben Unterschiede in
der Wärmefreisetzung, welche jene in Abhängigkeit der Vorbehandlung überschrei-
ten. Eine solch starke Streuung war für den Guss nicht zu erwarten, da die Proben
alle mit den selben Abmessungen und Parametern in der gleichen Anlage gegossen
wurden und in der Literatur immer der Guss als Ausgangszustand verwendet wird.
Auffällig ist, dass bei einigen Kurven zusätzlich zu dem breiten Minimum ein wei-
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teres Minimum als eine Art „Delle“ bei rund 600 K auftritt. Jedoch ist auch hier keine
eindeutige Tendenz in Abhängigkeit der Vorbehandlung zu erkennen. Teilweise tritt
dieses Minimum bei allen Kurven eines Behandlungszustandes auf, häufig aber auch
nur bei einem Teil. Bei den Gussproben ist dies für Cu45Zr45Al5Ag5 (Abbildung 4.7c)
deutlich zu erkennen. In [119] wird diese exotherme „Delle“ vor der strukturellen Re-
laxation als Entspannung von Eigenspannungen interpretiert, in [123] als Relaxation
mit deutlich gesonderter Aktivierungsenergie (β-Relaxation). Sollte diese Zuordnung
auch bei den in dieser Arbeit verwendeten Legierungssystemen zutreffend sein, so
kann man darauf schließen, dass im Ausgangszustand unterschiedlich ausgeprägte
Eigenspannungen bzw. verschiedenen Anteile von Bereichen mit einer gesonderten
Aktivierungsenergie für die Relaxation vorhanden sind. Diese werden durch die elas-
tischen Behandlungen nicht erkennbar beeinflusst.
Die Relaxationsenthalpien zeigen folglich für alle drei Berechnungsmethoden (siehe
Abschnitt 3.7) eine hohe Streuung für jeden Zustand. Diese übersteigt die messbaren
Unterschiede zwischen den Zuständen (Tabelle 4.4). Die Werte der Relaxationsenthal-
pie für die gegossenen Ausgangszustände liegen mit circa 0,5 kJ mol−1 oberhalb des
bei [4] angegebenen Wertes für ein massives metallisches Glas (0,3 kJ mol−1) und nah
am angegeben Wert für schmelzgesponnene Bänder (0,6 kJ mol−1 bis 5,5 kJ mol−1).
Der Ausgangszustand scheint also bereits vor der elastischen Behandlung einen ho-
hen Anteil an freiem Volumen aufzuweisen. Allerdings ist bei diesem Vergleich immer
auch zu berücksichtigen, dass die Aufheizgeschwindigkeit bei der Messung den Wert
der Relaxationsenthalpie beeinflusst [120, 123]. Da die meisten Messungen, wie in
dieser Arbeit, mit 40 K min−1 (teilweise auch 20 K min−1) durchgeführt werden, ist der
Einfluss aber gering [120]. In der Auftragung der Relaxationsenthalpie über den Be-
handlungszustand in Abbildung 4.8 kann man dennoch leichte Trends erkennen.
Diese werden im weiteren Verlauf zusammen mit den Ergebnissen der Beugungs-
messung und der mechanischen Prüfung diskutiert.
Aufgrund der Unterschiede in der Relaxationsenthalpie, welche bereits in Gusspro-
ben auftreten, wurden von jeweils zwei gegossenen Stäben von Cu47,5Zr47,5Al5 und
Cu36Zr48Al8Ag8 Proben aus dem oberen und unteren Teil entnommen. Diese wurden
gleich den vorbehandelten Proben analysiert und weisen keine Korrelation mit der
Probenposition im Stab auf (Abbildung 4.9). Sowohl die Relaxationsenthalpien als
auch das Auftreten des Minimums („Delle“) sind nicht von der Probenstelle, sondern
vom gegossenen Stab abhängig. Es scheint also, dass die unvermeidbaren, margina-
len Abweichungen im Gießprozess zu Unterschieden im Ausgangszustand der Gläser
führen, welche durch die elastischen Behandlungen nicht „überschrieben“ werden
können. Die Struktur in den Gussproben wird also durch die elastischen Vorbehand-
lungen wohl nur minimal im Bereich der eigenen Schwankungsbreite verändert.
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(d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung 4.8: Werte der mittels drei Auswertemethoden ermittelten Relaxationsent-
halpie (siehe Abschnitt 3.7) in Abhängigkeit von der Art der elastischen Vorbelastung.
Es sind die Mittelwerte mit Standardabweichung, sowie die Einzelmessungen darge-
stellt. Obwohl die Werte teils stark streuen, lassen sich dennoch leichte Tendenzen
feststellen: bei Cu47,5Zr47,5Al5 bleibt die Relaxationsenthalpie für die statisch belas-
tete Probe konstant, steigt mit steigender Zyklenzahl an und ist bei den kryogen
behandelten Proben geringer, als im Guss. Bei Cu46Zr46Al8 streuen die Ergebnisse je
nach Methode, bleiben jedoch bei der statisch belasteten Probe eher konstant. Die
Werte sind zudem bei den zyklisch belasteten reduziert, steigen aber mit steigender
Zyklenzahl. Auch bei Cu45Zr45Al5Ag5 ist die statische Probe gleich dem Guss, aber die
zyklisch belasteten sind deutlich reduziert und zeigen keinen eindeutigen Trend mit
steigender Zyklenzahl. Bei Cu36Zr48Al8Ag8 ist die statische Probe wieder gleich der
Gussprobe, aber die zyklisch belasteten bei 102 Schwingspielen erhöht und sinken
mit steigender Zyklenzahl. Die kryogenen Proben zeigen eine erhöhte Relaxationsent-
halpie.
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(b) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung 4.9: DSC-Kurven der Relaxation je zweier Stäbe oben und unten. Es sind
keine eindeutigen Tendenzen in Abhängigkeit vom Stab oder der Position aufzu-
schlüsseln.
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Wie die DSC-Ergebnisse gezeigt haben, sind die zu erwartenden Änderungen in der
Struktur der Probe sehr gering. Die Relaxationsenthalpie (bzw. das freie Volumen)
ändert sich nur geringfügig mit der Vorbehandlung und zeigt bereits in den Guss-
proben eine große Schwankungsbreite. Womöglich bestehen die Änderungen in der
Struktur aber auch nicht in einer Veränderung des freien Volumens, sondern in Um-
ordnungen zu dichten und weniger dichten Bereichen in der Nahordnung engl.: short
range order (SRO) und der mittelreichweitigen Ordnung (MRO). Diese verändern das
mittlere freie Volumen über die Probe kaum und erwecken in den DSC-Ergebnissen
den Anschein, dass die Struktur nahezu unverändert sei [80]. Daher konzentriert
sich die folgende Strukturanalyse auf die Veränderungen der SRO und der MRO in
reduzierten Paarverteilungsfunktion G(r) und deren Vergleich miteinander.
Erste Vorversuche wurden an je einem Querschnitt von Cu46Zr46Al8 in den Be-
handlungszuständen Guss, elastostatisch und mit 104 Schwingspielen zyklisch be-
lastet, unternommen. Hierbei wurde wie in Abschnitt 3.8.2 in 10◦ Schritten integriert
und die atomaren Dehnungen (nach Gleichung 2.9 und 2.10) der Maxima von I(q)
und G(r) ausgewertet. Das in Abbildung 4.10 gezeigte Diagramm zeigt beispielhaft,
dass keine mittels Gleichung 2.11 (für den ebenen Dehnungszustand) quantifizierba-
re Anisotropie auftritt. Vielmehr scheinen die Abweichungen eher regellos und nicht
winkelabhängig zu sein. Dennoch kann eine mögliche Anisotropie der Proben bei den
folgenden Versuchen durch die Messung von Quer- und Längsschnitten berücksich-
tigt werden (Abbildung 3.9a). Diese wurden, wie bereits in Abschnitt 3.8.2 beschrie-
ben, mittels eines Detektors untersucht, welcher eine richtungsabhängige Realrau-
muntersuchung (siehe Abschnitt 2.4.2) unmöglich macht. Da der Detektorabstand
für die Realraummessung eingestellt wurde (hohes q), ist für die Maxima im rezipro-
ken Raum die Auflösung zu gering, um richtungsabhängig kleinere Veränderungen
zuverlässig festzustellen. Die folgenden Resultate ergeben sich daher aus der Integra-
tion der 2D-Diffraktogramme über 360◦, bei der sich die „Lücken“ nicht erkennbar
auf I(q), sowie nur gering auf G(r) auswirken und zudem für alle Integrationen gleich
sind (gleicher Fehler in G(r)).
Abbildung 4.11 verdeutlicht, dass eine präzise Abstandskalibration für das zuver-
lässige Erkennen kleinster Unterschiede in der Struktur essentiell ist. Hier sind zum
Vergleich die Guss- und die statisch vorbelastete Probe dargestellt. Die dritte in dun-
kelgrau gehaltene Kurve zeigt das Ergebnis, wenn der Probe–Detektor–Abstand in der
Kalibrationsdatei manuell um 10 μm geändert wurde. Es kommt zu einer deutlichen
Verschiebung des Maximums in der Größenordnung der Unterschiede zwischen der
Guss und der statisch vorbelasteten Proben. Daher wurden für die Folgemessungen
aus den an drei Ecken des Probenhalters angebrachten Kalibranten (Abbildung A.1),
durch Aufstellen einer Ebenengleichung (Details siehe Abschnitt 3.8.2), passende Ka-
librierdateien für die Integration jedes einzelnen Diffraktogramms erstellt.
4.2. Struktur und mechanische Eigenschaften nach der Vorbelastung 89
0 100 200 300
-0.20
-0.15
-0.10
-0.05
0.00
0.05
0.10
0.15
0.20
A
to
m
ar
e 
D
eh
nu
ng
Winkel in °
 Anpassung
 Messdaten
Abbildung 4.10: Beispiel für die winkelabhängige Anpassung der atomaren Dehnung
von r4 einer Cu46Zr46Al8 Probe. Die Streuung der atomaren Dehnung in Abhängigkeit
des Winkel ist eher regellos und lässt sich nicht durch die Anpassung eines ebenen
Dehnungszustandes beschreiben.
Abbildung 4.11: Häufigkeitsverteilung der atomaren Dehnung der Guss- und der sta-
tisch vorbelasteten Probe aus dem Vorversuch. Zur Verdeutlichung der Wichtigkeit
der Abstandskalibration wurde die statische Probe nochmals mit einer Abweichung
des Probe–Detektor–Abstandes um 10 μm ausgewertet (dunkelgrau). Diese geringe
Abweichung führt bereits zu Unterschieden, welche die zwischen den Proben ver-
schiedener Zustände auftretenden übersteigen.
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Abbildung 4.12: q1/q2 Verhältnis für alle Vorbehandlungen von Cu47,5Zr47,5Al5. Es sind
keine eindeutigen Trends in Abhängigkeit des Zustands zu erkennen. Grund hierfür
ist womöglich die geringe Auflösung des Detektors für beide Maxima. Die Diagramme
für die anderen Zusammensetzungen zeigen ähnliche Resultate und sind in Abbil-
dung A.4 im Anhang zu finden (Die gepunktete Linie dient allein Orientierung).
Ein erster Indikator für mögliche Veränderungen in der Struktur ist das Verhält-
nis zwischen dem ersten (q1) und zweiten (q2) diffusen Maximum in I(q) bzw. S(q)
[420]. Denn beide Maxima werden in unterschiedlichem Maß durch die Struktur der
SRO und der MRO beeinflusst [272]. Das heißt, wenn Veränderungen auf einer der
beiden Längenskalen bzw. auf beiden ungleichförmig geschehen, verändert sich das
Verhältnis q1/q2. In Abbildung 4.12 sind beispielhaft die Werte des Verhältnisses für
die elastischen Vorbehandlungen für das Cu47,5Zr47,5Al5-Glas zusammengefasst. Ob-
wohl Cu47,5Zr47,5Al5 von allen vier Zusammensetzungen (Abbildung A.4 im Anhang)
noch die größten Unterschiede aufweist, ist in Abhängigkeit von der Vorbehandlung
kein klarer Trend in diesem Verhältnis erkennbar. Das q1/q2-Verhältnis ändert sich
bei [420] um circa 0,001 beim in situ-Heizen von RT bis Tg (Paladium (Pd)–basiertes
metallisches Glas). Die maximale Abweichung bei den gewichteten Mittelwerten von
Cu47,5Zr47,5Al5 liegen bei circa 0,0002, also in der gleichen Größenordnung, wie beim
Heizen in [420]. Allerdings sind die Schwankungen bei den jeweiligen Zuständen, bei-
spielsweise bei den statisch vorbelasteten Proben mit circa 0,0005, zum Teil größer
als die Unterschiede zwischen den Zuständen. Das kugelgemahlene Zr–Basis Glas in
[272] zeigt einen wesentlich größeren Unterschied zwischen dem relaxierten Zustand
und dem gemahlenen Pulver (0,0028). Die Schwankungsbreite der jeweiligen Werte
ist jedoch auch bei [272] und [420] mit circa 0,0007 sogar geringfügig größer als in
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dieser Arbeit. Damit sind keine eindeutigen Unterschiede zwischen SRO und MRO
durch die elastische Vorbehandlung mittels des q1/q2-Verhältnisses nachzuweisen.
Allerdings kann dies womöglich auch an der geringen Auflösung des Detektors im
Bereich der beiden Maxima in Verbindung mit den ohnehin zu erwartenden, sehr ge-
ringen Änderungen liegen. Daher werden im Folgenden die SRO und die MRO separat
anhand der reduzierten Paarverteilungsfunktion G(r) (siehe Abschnitt 2.4) betrach-
tet, um auch kleinste Änderungen zu registrieren.
Zunächst sind in Abbildung 4.13 beispielhaft für das Cu47,5Zr47,5Al5 Glas das ers-
te und das vierte Maximum der reduzierten Paarverteilungsfunktion G(r) aufgetra-
gen (gesamte G(r) in Abbildung 4.1a). Aufgrund der dominierenden NN-Paare in der
Legierung ist das erste Maximum in G(r) in zwei (r1.1 und r1.2) aufgespalten (Abbil-
dung 4.1b). Dieser Bereich steht für die SRO. Eine solche Trennung kann im vierten
Maximum nicht vorgenommen werden, da eine Vielzahl möglicher Radien in der vier-
ten Schale fließend ineinander übergehen. Dieser Bereich steht hier repräsentativ für
die Veränderungen in der MRO. Es wird klar, dass sich die Streuung im jeweiligen
Zustand bzw. der unterschiedlichen Proben(-positionen) mit womöglich auftretenden
strukturellen Veränderungen durch die Vorbehandlung überlagert. Dennoch ist eine
leichte Verschiebung der Maxima der Kurven der behandelten Proben zu erkennen,
allerdings keine eindeutige Tendenz im Bezug auf die Vorbehandlung, wie sie bei-
spielsweise in [427] berichtet wurde.
Um diese Verschiebung auch quantitativ nachzuvollziehen, wurden die Maxima in
G(r) mittels Gauß-Funktionen angepasst (Abbildung A.2 und A.3). Diese Anpassung
ist insbesondere für r1 und r2 aufgrund der asymmetrischen Form dieser Maxima
nicht erfolgreich (siehe Abbildung A.2 im Anhang). Für r1 bietet sich aufgrund sei-
ner Form mit einem Hauptmaximum und einer Schulter die Anpassung durch zwei
Gauß-Funktionen an (r1.1 und r1.2). Wie in Abbildung A.3 im Anhang zu erkennen
ist, führt diese Anpassung zu einer sehr guten Übereinstimmung mit den experimen-
tellen Daten. Die höheren Maxima in G(r) (r3 und r4) sind zunehmend symmetrisch
und lassen sich besser mit einer Gauß-Funktion anpassen (Abbildung A.2b). Des-
halb werden nachfolgend nur r1.1 und r1.2, sowie r3 und r4 als repräsentativ für die
SRO, bzw. die MRO für alle Legierungen diskutiert. Zusätzlich wurde noch die Me-
thode der Berechnung des Schwerpunktes der jeweiligen Maxima angewandt, um die
durch die Anpassung gewonnenen Ergebnisse zu verifizieren. Die atomare Dehnung
aus der Verschiebung der Maxima in G(r) berechnet sich nach Gleichung 2.10, be-
zogen auf das gewichtete Mittel der Gussproben der jeweiligen Zusammensetzung.
Dieser Wert zeigt also die Veränderungen bzw. Unterschiede bezogen auf die Guss-
proben an. Atomare Dehnungen können hierbei ihre Ursache in makroskopischen
Eigenspannungen, aber auch in Strukturänderungen in der SRO und MRO haben
(siehe Abschnitt 2.3). So kann beispielsweise ein Anstieg der atomaren Dehnung pro-
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(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 4.13: Details des ersten (a) und des vierten (b) Maximums in G(r) von
Cu47,5Zr47,5Al5 mit den Kurven der Guss- und der zyklisch mit 104 und statisch be-
lasteten Proben (je zwei Proben, je Probe mindestens vier Kurven). In (c) und (d)
sind jeweils vergrößerte Ausschnitte von r1.1 für die statische und die zyklische (104)
Behandlung dargestellt. Die Kurven der unbehandelten Proben haben bereits eine
hohe Schwankungsbreite, in die sich die Vorbehandlungen weitestgehend einordnen.
Dennoch sind besonders in den Detailbildern geringe Verschiebungen der Lage der
Maxima hin zu höheren Werten zu finden.
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portional zu einer Zunahme des freien Volumens angenommen [63] werden, kann
aber durch den Eigenspannungszustand bedingt sein.
Zunächst soll die Variation der atomaren Dehnung in Abhängigkeit von der Po-
sition auf der Probe untersucht werden. Die vorangegangen beschriebenen ersten
Versuchsmessungen an Querschnitten von Cu46Zr46Al8 sind für r4 in Abbildung 4.14
dargestellt. Es sind je eine Guss- (a) , eine statisch- (c) und eine mit 104 Zyklen (d)
belastete Probe untersucht worden. Die Karten der atomaren Dehnungen zeigen eine
eher geringe Heterogenität über den Querschnitt der Guss- und der statisch belaste-
ten Probe. Die mit 104 Zyklen belastete Probe hat jedoch deutlicher ausgeprägte Fluk-
tuationen in der atomaren Dehnung. Bei Betrachtung des Häufigkeitsdiagramms (b)
mit angepasster Normalverteilung ist eine geringe Abnahme der atomaren Dehnung
und der Verteilungsbreite bei der statisch vorbelasteten Probe zu erkennen, wohin-
gegen die zyklisch belastete Probe deutlich hin zu positiven atomaren Dehnungen
verschoben ist und eine verbreiterte Verteilung zeigt. Die Kurven im Histogramm von
r1.2 zeigen die gleiche Tendenz, allerdings in absoluten Werten circa dreifach ausge-
prägter. Da die Proben zwischen den Versuchen (mit einem anderen Probenhalter als
in Abbildung A.1) gewechselt wurden und auch die Kalibration durch einen Proben-
wechsel erfolgte, sind die Unterschiede zwischen den Zuständen in der gleichen Grö-
ßenordnung, welche durch eine geringe Abweichung des Probe-Detektor-Abstands
von 10 μm hervorgerufen wird (Abbildung 4.11). Dennoch lassen diese Ergebnisse
die These zu, dass es unterstützend zu den geringen Unterschieden in den DSC-
Messungen offenbar einen Einfluss der zyklischen Vorbehandlung auf die Struktur
gibt.
Die folgenden Messungen erfolgten ohne Probenwechsel für die jeweiligen Zustän-
de (und auch der Kalibranten) und wurden, wie bereits in Abschnitt 3.8.2 erläutert,
mit besonderem Augenmerk auf eine Berücksichtigung eventuell auftretender Ver-
kippungen ausgewertet. In Abbildung 4.15 sind die atomaren Dehnungen von r4 von
Cu45Zr45Al5Ag5 (alle r4 und r1.1 in Abbildung A.5 und A.6 im Anhang) über die Längs-
und Querschnitte (Abbildung 3.9a) gezeigt. Die berechneten atomaren Dehnungen
liegen alle zwischen−0,05 % und 0,1 %. Werte, wie man sie beispielsweise bei in situ
Druckversuchen bereits zu Beginn der Lastaufbringung erreicht [283]. Überschlägt
man aus diesen Werten mit einem E-Modul von 90 GPa die bei elastischer Verfor-
mung anliegende Spannung, so erhält man geringe Werte von −45 MPa bzw. 90 MPa.
Es ist für alle Legierungen zu erkennen, dass es keinen eindeutigen Trend der atoma-
ren Dehnung über die Probe gibt, diese aber dennoch nicht über die Probe konstant
bleiben, sondern schwanken. Dies deutet auf das Fehlen von deutlichen makroskopi-
schen Eigenspannungen hin, welche sich über die Probe ausgleichen müssten [136]
und zu einem kontinuierlichen Trend der atomaren Dehnung über die Probe führen
würden. Die Unterschiede zwischen den einzelnen Proben eines Zustands (Behand-
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Abbildung 4.14: Karten der atomaren Dehnung (360◦ integration) aus r4 über die
Querschnitte von (a) Guss-, (c) statisch und (d) zyklisch (104) belasteten Proben
von Cu46Zr46Al8. In (b) ist das Histogramm für alle drei Zustände mit den darauf
angepassten Normalverteilungsfunktionen dargestellt. Es scheint durch die statische
Belastung zu einer Kontraktion und geringeren Verteilungsbreite zu kommen. Die
zyklische Belastung führt dagegen zu einer Expansion und einer größeren Vertei-
lungsbreite.
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(a) (b)
Abbildung 4.15: Vergleich der Veränderung der aus r4 ermittelten atomaren Dehnun-
gen über die Probe am Beispiel von Cu45Zr45Al5Ag5. Die Ergebnisse der anderen Le-
gierungen für r4 und von allen vier Legierungen für r1.1 sind in Abbildung A.5 und
A.6 im Anhang zu finden. Die „Nulllinie“ ist schwarz eingetragen. Die Proben zei-
gen alle eine Heterogenität der Dehnungen über die Länge, aber keine eindeutigen
Trends mit der Position, oder Unterschiede in Abhängigkeit von der Vorbehandlung.
Die Unterschiede zwischen den einzelnen Proben sind deutlicher ausgeprägt.
lung bzw. Guss) sind ähnlich groß, wie die zwischen den Zuständen, aber größer als
die Unterschiede innerhalb einer Probe. Eine Darstellung dieser Werte als Häufig-
keitsverteilungen analog zu den Vormessungen (Abbildung 4.14b) ist aufgrund der
vergleichsweise geringen Anzahl an Messpunkten (meist circa 20) nicht sinnvoll. Da-
her und aufgrund der eher zufälligen Streuung der Messwerte wurde für diese Daten
der gewichtete Mittelwert der Position des Maximums gebildet, daraus die atoma-
re Dehnung berechnet und diese im Folgenden für die verschiedenen Zustände und
Legierungen verglichen.
Die Behandlungszustände (Guss, elastostatisch belastet, mit 102, 104 und 105
Zyklen belastet, kryogen zykliert) werden nachfolgend zunächst für jede Legierung
einzeln beschrieben, um den unterschiedlichen Einfluss der Behandlungen auf die
Struktur zu verfolgen. Welchen Einfluss verschiedene Legierungen und damit GFA
auf die Veränderungen der Struktur haben, wird anschließend genauer beleuchtet
und zum Abschluss die diskutierten Ergebnisse in Abschnitt 4.3 in das Gesamtbild
der Verformung metallischer Gläser eingeordnet.
Hierbei werden die Ergebnisse der Positionen der Maxima (Abbildung 4.16) und
der Schwerpunkte (Abbildung 4.17) aus der Röntgenbeugung zusammen mit denen
der Mikrohärtemessung diskutiert (Abbildung 4.18 und 4.19). Die Härtemessung hat
sich als nützliches Werkzeug zur Ermittelung der lokalen mechanischen Eigenschaf-
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(a) Cu47,5Zr47,5Al5 (b) Cu46Zr46Al8
(c) Cu45Zr45Al5Ag5 (d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung 4.16: Vergleich der aus den Maximapositionen von G(r) ermittelten gewich-
teten Mittelwerte der atomaren Dehnungen (r1.1, r1.2, r3und r4) für alle Vorbehand-
lungen und alle vier Legierungen. Aufgrund der „besseren“ Anpassung ist für Cu36-
Zr48Al8Ag8 das erste Maximum mit einer Kurve angepasst worden (r1). Die „Nulllinie“
ist in schwarz eingetragen. Alle Proben zeigen eine deutliche Streuung zwischen den
Proben eines Zustandes. Dennoch sind Trends erkennbar. Die statische Vorbelastung
führt bei allen Zusammensetzungen zu einem unterschiedlich ausgeprägten Anstieg
der atomaren Dehnung. Die atomare Dehnung scheint bei der zyklischen Belastung
ein Maximum zu haben und die kryogen zyklierten Proben zeigen erst nach 20 Zyklen
einen deutlichen Anstieg der atomaren Dehnung. Es ist sogar eine leichte Längenska-
lenabhängigkeit festzustellen. Mit steigender GFA nehmen die Unterschiede zwischen
den Zuständen ab.
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(a) Cu47,5Zr47,5Al5 (b) Cu46Zr46Al8
(c) Cu45Zr45Al5Ag5 (d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung 4.17: Vergleich der Schwerpunkte der Maxima von G(r) in Abhängigkeit
der Vorbehandlung für alle vier Legierungen. Es sind die Werte für r1 (SRO) und r4
(MRO) dargestellt. Die gestrichelte Linie dient der Orientierung und ist zwischen den
Punkten der Gussprobe zentriert.
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(c) Cu45Zr45Al5Ag5
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(d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung 4.18: Mikrohärtekarten eines Teils der Längsschnitte gegossener, sowie
statisch und zyklisch belasteter Proben aller vier Zusammensetzungen. Die dunklen
Bereiche markieren die Probenkanten, bzw. bei Cu47,5Zr47,5Al5 (statisch und 105)
kristalline Bereiche. Die gegossenen Ausgangszustände zeigen außer bei Cu45Zr45Al5-
Ag5 alle eine deutliche Heterogenität. Diese erhöht sich bei allen mit der statischen
Vorbelastung. Cu47,5Zr47,5Al5 zeigt eine abnehmende Härte mit steigender Schwin-
spielzahl. Bei Cu46Zr46Al8 kommt es zu einem Anstieg bis 104 Schwingspielen und
danach zu einem Abfall bei 105. Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 zeigen einen
Anstieg der Härte mit steigender Schwingspielzahl.
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(a) Cu47,5Zr47,5Al5
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(c) Cu45Zr45Al5Ag5
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Abbildung 4.19: Häufigkeitsverteilungen der Mikrohärtewerte eines Teils der Längs-
schnitte gegossener, sowie statisch und zyklisch belasteter und kryogen zyklierter
Proben aller vier Zusammensetzungen. Bei Cu47,5Zr47,5Al5 führen alle Behandlungen
zu einer Abnahme der Härte. Bei Cu46Zr46Al8 steigt diese nur für 104 an. Cu45Zr45-
Al5Ag5 zeigt wie Cu36Zr48Al8Ag8 einen Anstieg der Härte mit steigender Schwingspiel-
zahl. Die kryogen zyklierten Proben von Cu36Zr48Al8Ag8 liegen nochmals über diesen
Werten. Für Cu45Zr45Al5Ag5 sind außerdem Werte einer relaxierten und einer rela-
xiert und mit 104 Schwingspielen zyklisch behandelten Probe gezeigt. Beide haben
eine ähnlich erhöhte Härte.
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(c) Cu45Zr45Al5Ag5
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Abbildung 4.20: Druckversuchskurven aller Vorbehandlungen und der gegossenen
Proben für alle vier Zusammensetzungen. Bei allen Zusammensetzungen und Be-
handlungen sind einige besonders plastische Proben vorhanden. Die Trends der
Stauchgrenze, Rp0, 2, wahr, und der plastischen Stauchung, εp, wahr, sind in Abbil-
dung 4.21 detailliert dargestellt.
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Abbildung 4.21: Rp0, 2, wahr und εp, wahr aller Vorbehandlungen und der gegossenen Pro-
ben für alle vier Zusammensetzungen. Die elastostatisch belasteten Proben zeigen
tendenziell eine Abnahme der plastischen Stauchung und eine Zunahme der Stauch-
grenze. Bei den zyklisch belasteten Proben ist ein leichter Abfall der Stauchgrenze zu
105 Schwingspielen erkennbar und auch die plastische Stauchung nimmt tendenziell
ab. Eine erhöhte Stauchgrenze und eher verminderte plastische Stauchung sind bei
den kryogen zyklierten Proben erkennbar.
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ten erwiesen [154, 188, 195]. In [177, 187, 428, 429] kann man deutlich erkennen,
wie sich die Beugungs- und Härtemessungen durch ihre lokale Auflösung ergänzen
und Schlüsse auf die Vorgänge in der Struktur erlauben. So geht eine Erhöhung
des freien Volumens mit einer Abnahme der Härte einher [91, 92, 430] und auch
makroskopische Eigenspannungen haben einen Einfluss auf die gemessene Härte
[147, 431–434]. Wie sich diese Veränderungen auf die mechanischen Eigenschaften
im Druckversuch auswirken, ist in Abbildung 4.20 und Tabelle 4.5 dargestellt und
wird begleitend diskutiert.
Cu47,5Zr47,5Al5 zeigt in Abbildung 4.16a bereits für den gegossenen Ausgangszu-
stand eine deutliche Streuung der atomaren Dehnung der einzelnen Proben (Quer-
und Längsschnitt). Die über alle Proben gemittelten Werte aus der Berechnung des
Schwerpunktes in Abbildung 4.17a zeigen nur eine geringe Abweichung zwischen
den Quer- und Längsschnitten. In den Härtekarten in Abbildung 4.18a ist eine He-
terogenität über die Probe erkennbar und der Mittelwert mit (573 ± 14) HV0,1 etwas
über anderen Messungen in der Literatur (540 HV0,1 [207], 581 HV [379]).
Nach der elastostatischen Belastung ist ein geringfügiger Anstieg der atomaren
Dehnung um circa 0,05 % zu erkennen. Es fällt eine Anisotropie zwischen Quer-
und Längsschnitt in der MRO auf, welche in der SRO wesentlich geringer ausge-
prägt ist. Die Schwerpunkte (Abbildung 4.17a) von r1 (SRO) und r4 (MRO) steigen
jedoch beide an. Der Anstieg der atomaren Dehnung kann, wie bereits vorangegan-
gen beschrieben, einen Anstieg des freien Volumens oder Zugeigenspannungen in
der Probe anzeigen. Beides führt zu einer Abnahme der Härte [91, 92, 147, 430–434],
was durch die Ergebnisse der Härtemessung bestätigt wird (Abbildung 4.19a). Die
Relaxationsenthalpie zeigt allerdings nahezu keine Veränderung verglichen mit dem
Ausgangszustand (Abbildung 4.8a).
Die zyklisch belasteten Proben zeigen einen Trend zu steigender atomarer Dehnung
mit von 102 zu 105 steigender Zyklenzahl (bis zu circa 0,07 %). Mit Ausnahme der
MRO bei 104 ist dieser Trend auch bei den Schwerpunkten so zu erkennen. Analog
dazu sinkt die Härte der Proben verglichen mit dem gegossenen Ausgangszustand,
allerdings bleibt sie zwischen 104 und 105 Zyklen weitestgehend konstant. Die Rela-
xationsenthalpie nimmt mit steigender Zyklenzahl leicht zu.
Die kryogen behandelten Proben zeigen erst nach 20 Zyklen einen deutlich er-
kennbaren Anstieg der atomaren Dehnung (circa 0,06 %) und des Schwerpunkts. Die
atomare Dehnung scheint zudem von r4 zu r1.1 also von der MRO zur SRO anzu-
steigen. Die Härte ist für beide Proben geringfügig gegenüber dem Ausgangszustand
reduziert. Des weiteren nimmt die Relaxationsenthalpie von 10 zu 20 Zyklen leicht
ab.
Bei Cu46Zr46Al8 konnte nur eine Probe für den gegossenen Ausgangszustand ge-
messen werden, daher ist keine Aussage über die Streuung der Werte des Ausgangs-
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zustandes möglich. Die Werte der atomaren Dehnung sind jedoch in beide Richtun-
gen konstant (Abbildung 4.16b) und auch die Schwerpunkte zeigen nur eine geringe
Streuung (Abbildung 4.17b). Die Härtekarte in Abbildung 4.18b zeigt eine erkenn-
bare Heterogenität über die Probe. Die Härte ist mit (590 ± 14) HV0,1 höher als für
Cu47,5Zr47,5Al5 (analog zur Stauchgrenze in [367] – Tabor Beziehung [136]).
Die statisch vorbelasteten Proben zeigen einen Anstieg der atomaren Dehnung (cir-
ca 0,06 %) und des Schwerpunktes, allerdings bei nahezu konstanter Härte (Abbil-
dung 4.19b). Die Relaxationsenthalpie ist nahezu konstant (Abbildung 4.8b).
Für alle zyklisch belasteten Proben ist die atomare Dehnung im Mittel gering er-
höht (circa 0,05 %), allerdings mit einer deutlich zunehmenden Streuung mit stei-
gender Zyklenzahl. Die SRO zeigt wie auch bei den statisch belasteten Proben eine
höhere atomare Dehnung als die MRO. Die Schwerpunkte zeigen einen zunächst er-
höhten Wert nach 102 Zyklen, aber dann eine Abnahme mit steigender Zyklenzahl.
Die Streuung ist dabei nach 104 Zyklen am größten. Die Härte ist nach 102 Zyklen
nahezu unverändert. Nach 104 Zyklen ist ein deutlicher Anstieg um circa 20 HV0,1
zu erkennen, welcher nach 105 ins Gegenteil umschlägt (Abbildung 4.19b). Die Rela-
xationsenthalpie steigt dagegen mit steigender Zyklenzahl geringfügig an.
Die Proben des gegossenen Ausgangszustand des Cu45Zr45Al5Ag5-Glases zeigen
nur eine geringe Streuung der atomaren Dehnung (Abbildung 4.16c) und der Schwer-
punkte (Abbildung 4.17c). Auch in der Härtekarte des Ausgangszustandes in Abbil-
dung 4.18c ist eine geringere Heterogenität als bei den vorangegangenen Zusammen-
setzungen zu erkennen. Die mittlere Härte liegt mit (549 ± 11) HV0,1 unter denen von
Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8 und den makroskopischen Härtewerten für diese Zu-
sammensetzung ((593 ± 7) HV [375] 573 HV [379]).
Die atomare Dehnung der elastostatisch belasteten Probe ist nur geringfügig er-
höht. Dies ist hauptsächlich in der MRO (r3 und r4) auch bei den Schwerpunkten
zu erkennen. Die Härte in Abbildung 4.19c nimmt verglichen mit dem Ausgangszu-
stand ab. Die Relaxationsenthalpie zeigt einen erkennbaren Anstieg verglichen mit
dem Ausgangszustand.
Die zyklische Belastung führt zu einer geringfügig erhöhten atomaren Dehnung für
alle Schwingspiele, welche mit einer größeren Streuung der Werte als im Ausgangs-
zustand einhergeht. Auch die Schwerpunkte der zyklisch belasteten Proben liegen
nah an jenen des gegossenen Ausgangszustands. Allein die Härte (Abbildung 4.19c)
steigt mit steigender Schwingspielzahl bei einer breiter werdenden Verteilung. Dies
ist auch in den Härtekarten in Abbildung 4.18c als zunehmende Heterogenität über
den Längsschnitt zu erkennen. Die Relaxationsenthalpie zeigt sich gegenüber dem
Ausgangszustand verringert, steigt jedoch mit steigender Zyklenzahl leicht an.
Für die Berechnung der atomaren Dehnung in der SRO wurde für Cu36Zr48Al8-
Ag8 das erste Maximum in G(r) mit nur einer Funktion angepasst, da die Anpas-
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sung mit zwei Funktionen durch die zusammenhängende Peakform sehr starken
Schwankungen der Werte unterworfen war. Die Werte für die atomare Dehnung des
gegossenen Ausgangszustandes weisen bereits eine deutliche Streuung auf (Abbil-
dung 4.16d) und auch die Schwerpunkte in Abbildung 4.17d zeigen insbesondere in
der MRO (r4) eine deutliche Differenz. Bei der Härteverteilung (Abbildung 4.18d) ist
eine deutliche Heterogenität über die Probe zu erkennen. Der Mittelwert entspricht
mit (551 ± 13) HV0,1 den in der Literatur auffindbaren ((538 ± 13) HV0,2 [6]).
Nach der elastostatischen Vorbelastung steigt die atomare Dehnung im Mittel leicht
an (circa 0,05 %). Die Schwerpunkte sind nur in der MRO erhöht, in der SRO nur in
Längsrichtung. Die Härte nimmt leicht ab (um circa 5 HV0,1) und die Verteilung der
Härtewerte wird breiter (Abbildung 4.19d), die Probe also heterogener (siehe auch
Härtekarte in Abbildung 4.18d). Die Relaxationsenthalpie ist nahezu unverändert.
Nach der zyklischen Belastung steigt die atomare Dehnung bis 104 Zyklen leicht
an und sinkt nach 105 leicht (auf circa −0,04 %) unter auf das Niveau des Ausgangs-
zustands. Die Streuung der Werte nimmt mit zunehmender Schwingspielzahl leicht
zu. Die Schwerpunkte bleiben bei 102 und 104 Zyklen auf dem Niveau des Ausgangs-
zustandes, sinken aber nach 105 Schwingspielen deutlich ab. Die Härte ist nach 102
Schwingspielen nahezu unverändert und steigt über 104 und 105 Schwingspiele an
(je plus 10 HV0,1). Dies ist auch in den Härtekarten (Abbildung 4.18d) und in der
Häufigkeitsverteilung in Abbildung 4.19d nachzuvollziehen. Auch die Relaxations-
enthalpie zeigt einen leichten Abfall mit steigender Schwingspielzahl.
Die kryogene Behandlung der Proben zeigt über 10 zu 20 Zyklen einen deutlichen
Anstieg der atomaren Dehnung (bis auf circa 0,09 %). Die Schwerpunkte von r1 (SRO)
und r4 (MRO) steigen jedoch erst nach 20 Zyklen erkennbar. Anders als bei Cu47,5-
Zr47,5Al5 ist die Härte der Proben deutlich gegenüber dem Guss erhöht (um circa
20 HV0,1). Die Relaxationsenthalpie sinkt dagegen von 10 zu 20 Zyklen, ist aber bei
10 Zyklen gegenüber dem Guss leicht erhöht.
Bereits die (gegossenen) Ausgangszustände der Proben zeigen für alle Legierungen
sowohl bei der Beugungsmessung, als auch in der thermischen Analyse eine uner-
wartet deutliche Streuung. Auch sind die geringen Unterschiede zwischen SRO und
MRO in der atomaren Dehnung und in den Schwerpunkten nicht konsistent erkenn-
bar. Da die gleichen Daten als Grundlage dienten und auch r1.1 und r1.2 beide den
gleichen Trend zeigen, liegt dies vermutlich an den Unterschieden der Auswerteme-
thoden. Diese überlagern die ohnehin kaum ausgeprägten Trends. Ebenso ist es mit
der Anisotropie, welche durch die Betrachtung von Quer- und Längsschnitten er-
kennbar sein sollte. Auch diese Effekte sind so gering, dass sie sich nicht gleichartig
in der atomaren Dehnung und den Schwerpunkten wiederfinden.
Wie aus der Literatur zu erwarten [3, 15, 435], zeigt sich aus den Druckspannungs-
Stauchungs-Diagrammen (Abbildung 4.20) keine große Veränderung der Stauchgren-
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Abbildung 4.22: Repräsentative Oberflächen der untersuchten Druckproben. Es sind
nur geringfügige Gussdefekte und Kratzer zu erkennen.
ze der Gussproben in Abhängigkeit der Zusammensetzung. Die Stauchgrenze korre-
liert bei vollständig amorphen Gläsern (Guss) mit der Glasübergangstemperatur (Tg)
und dem E-Modul [436] und auch diese zeigen keine deutlichen Unterschiede. In
Tabelle 4.5 sind daher auch nur geringe Veränderungen der Stauchgrenze und des
E-Modul in Abhängigkeit von der Legierungszusammensetzung zu erkennen. Wie bei
Baser et al. [367] hat Cu47,5Zr47,5Al5 eine etwas geringere Stauchgrenze (Rp0, 2 wahr)
als Cu46Zr46Al8. Die anderen beiden Zusammensetzungen liegen mit ihren Werten
dazwischen. Die Standardabweichung innerhalb einer Zusammensetzung ist zum
Teil groß (bis 80 MPa), da einige Proben bereits „früher“ von der elastischen Gera-
de abweichen. Diese starke Streuung zeigt nochmals die Unterschiede im gegossenen
Ausgangszustand. Wie die Relaxationsenthalpie korreliert auch die Stauchgrenze mit
dem Anteil an freiem Volumen: je mehr freies Volumen, desto geringer die Stauch-
grenze, da die Aktivierungsenergie für STZ herabgesetzt wird [3]. Wie in Abschnitt 2.5
diskutiert wurde, spielen in geringem Maße auch verschiedene andere Ursachen eine
Rolle. Beispielsweise ist die Beschaffenheit der Probenoberfläche bei der SB-Bildung
ein entscheidender Faktor. In Abbildung 4.22 sind repräsentative Beispiele für die
Probenoberflächen von in dieser Arbeit untersuchten Druckproben dargestellt. Es
gibt an einigen Stellen kleinere Kratzer und Unebenheiten, die sich in der Herstel-
lung nicht vermeiden lassen. Diese sind aber kaum ausreichend und zudem bei allen
Proben vorhanden, als dass sie durch Spannungskonzentration zur SB-Bildung und
damit zu einer signifikanten Abnahme der Stauchgrenze führen würden [3]. Trotz
sorgfältiger Voruntersuchung im CT scheinen in einigen Proben auch Poren vorhan-
den gewesen zu sein, da sie ohne jegliche plastische Verformung schon weit unter Rp
der anderen Proben versagten (bspw. statisch bei Cu36Zr48Al8Ag8, Abbildung 4.20d ).
Die plastische Dehnung ist wesentlich „empfindlicher“ für kleinste Veränderungen
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in der Zusammensetzung von CuZr Gläsern [360, 367, 371, 378, 425, 437]. Da hier-
bei nicht die Initiierung eines SB eine entscheidende Rolle spielt, sondern dessen
Ausbreitung und die Verteilung der Verformung auf mehrere SB [3]. Dabei ist der
Anteil an freiem Volumen und dessen Verteilung entscheidend (ausführlicher siehe
Abschnitt 2.3). Mit steigender GFA sinkt häufig die plastische Verformung (innerhalb
einer Legierungsfamilie), da die steigende GFA mit einem höheren Anteil dichter Clus-
ter und damit einer Abnahme des freien Volumens bzw. potentieller STZ einhergeht
[71–73, 367]. Dies ist auch in den Ergebnissen der Gussproben von Cu47,5Zr47,5Al5
über Cu46Zr46Al8 zu Cu45Zr45Al5Ag5 zu erkennen. Cu47,5Zr47,5Al5 zeigt eine höhere
plastische Verformung (bei größerer Streuung) als Cu46Zr46Al8. Cu45Zr45Al5Ag5 zeigt
indessen nur eine sehr geringe plastische Stauchung von unter 1 %. Bei der Cu36Zr48-
Al8Ag8-Legierung gibt es einige wenige plastische Proben, jedoch der Großteil bleibt
bei einer Dehnung unterhalb von 1 %. Gründe für ein solches plastisches Verhal-
ten können Abweichungen der Planparallelität und die daraus folgende Abweichung
vom uniaxialen Spannungszustand sein [408]. Da die gleich hergestellten Proben
der anderen Zusammensetzungen keine derartigen „Ausreißer“ bei der plastischen
Dehnung zeigen, ist dies eher unwahrscheinlich. Dieses Phänomen scheint also mit
der Zusammensetzung verbunden zu sein und zeigt die große Bandbreite der Eigen-
schaften im Ausgangszustand, welche sich über die elastischen Vorbehandlungen
fortsetzt.
Die elastostatische Belastung führt bei allen vier Legierungen zu einem unter-
schiedlich ausgeprägten Anstieg der atomaren Dehnung (Abbildung 4.16) und der
Schwerpunkte ( r1 und r4 Abbildung 4.17). Die Zunahme der atomaren Dehnung
kann mit einer Zunahme des freien Volumens assoziiert werden. Allerdings zeigen
die Messungen der Relaxationsenthalpie, welche auch mit dem Anteil freien Volu-
mens verbunden wird, eher geringe, bis keine Effekte (Abbildung 4.8 und 4.8). Mit
Ausnahme von Cu46Zr46Al8 sinkt bei allen Legierungen die Härte nach der elasto-
statischen Belastung (Abbildung 4.19 Tabelle 4.5). Es gibt also für alle Legierungen
Ergebnisse, welche auf eine Verjüngung der Proben hindeuten, allerdings sind diese
nicht so deutlich ausgeprägt, wie sie von der Mehrheit der Quellen in der Literatur be-
richtet werden [6, 138–142]. Ähnliche geringe Unterschiede konnten nur in [137] für
ein Glas mit geringer Dichte (geringer Anteil Ikosaeder, Relaxiert) gefunden werden.
Dabei war die viskoelastische Dehnung (εV) bei der Belastung kaum zu messen und
auch die Relaxationsenthalpie stieg nur von 364 J mol−1 auf 418 J mol−1 für das Cu50-
Zr50-Glas [137]. Beide Werte liegen unter den rund 500 J mol−1 der Proben in dieser
Arbeit. Der Zustand der untersuchten Proben ist daher bereits im Ausgangszustand
stark „verjüngt“ bzw. hat bereits im Ausgangszustand ein hohes freies Volumen. Die
Abnahme der Härte spricht jedoch für eine Zunahme an freiem Volumen bei Cu47,5-
Zr47,5Al5, Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8.
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Die starken Schwankungen des Ausgangszustandes überlagern die dennoch er-
kennbaren Trends und wecken Zweifel an der Allgemeingültigkeit der publizierten
Studien [6, 137–142]. Bei allen wird als Ausgangszustand, wie in dieser Arbeit, „Guss“
angegeben, dass es dadurch deutliche Unterschiede der Proben zwischen verschie-
denen Experimentatoren (Anlagen, Klima, Reinheit der Elemente) geben kann, ist
naheliegend [4, 135]. In dieser Arbeit wird aber auch deutlich, wie stark die Schwan-
kungen bereits bei nominell identisch hergestellten Proben sein können und wie diese
mögliche Effekte durch elastische Belastung überlagern.
Die Unterschiede, verglichen mit dem Ausgangszustand, in den Ergebnissen der
Beugungs- und der thermischen Analyse sind für die statisch belasteten Proben
von Cu46Zr46Al8 sehr gering. Zusammen mit der nahezu konstant bleibenden Härte
scheint die Belastung bei 90 % der Stauchgrenze nah an dem in [146] beschriebenen
kritischen Punkt zwischen Verjüngung und Relaxation zu liegen. Dass diese kritische
Spannung offensichtlich nur bei dieser Zusammensetzung nicht erreicht wurde zeigt,
dass schon der geringe Unterschied in der Zusammensetzung von 3 at % Al zwischen
Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8 dabei anscheinend bedeutender sein kann als 5 at %
Ag bei Cu45Zr45Al5Ag5. Es wurden zudem deutliche Eigenschaftsänderungen zwi-
schen Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8 bereits im Gusszustand in [367] festgestellt,
analog dazu aber auch eine ähnliche Versprödung für Cu45Zr45Al5Ag5 ([438] bzw. im
Anhang Tabelle B.3). Eine Zusammensetzungsabhängigkeit der Effekte der elasto-
statischen Belastung ist daher anscheinend vorhanden, aber offensichtlich nicht ein-
fach mit der GFA korreliert, sondern für jede Legierung individuell ausgeprägt. Dabei
spielen die Cluster und ihre unterschiedliche Anordnung einerseits durch die Zusam-
mensetzung, aber andererseits auch durch die Abkühlung aus der Schmelze (Unter-
schiede durch variierende GFA) mutmaßlich eine bedeutende Rolle [4, 135, 439].
Auf die mechanischen Eigenschaften scheint die statische Belastung (Raumtempe-
raturkriechen) keinen deutlichen Einfluss zu haben. Bei Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46-
Zr46Al8 ist ein leichter Anstieg der Stauchgrenze erkennbar, bei den anderen beiden
bleibt sie unverändert. Die von Lee et al. [137–140] beschriebene Erhöhung des freien
Volumens im Vergleich zum Gusszustand müsste eher zur einer geringeren Stauch-
grenze führen, da die STZs dann tendenziell eine geringere Aktivierungsenergie benö-
tigen. Auch die Abnahme der Härte bei Cu47,5Zr47,5Al5 deutet eher in die gegenteilige
Richtung, allerdings sind die Veränderungen in dieser Arbeit sehr gering, so dass der
Einfluss auf die Stauchgrenze vernachlässigbar ist.
Ein enormer Anstieg der plastischen Verformung [6, 138, 140, 141] tritt bei kei-
ner der untersuchten Legierungen auf (Abbildung 4.21 und Tabelle 4.5). Auch wenn
bei Beitelschmidt [6] wie in dieser Arbeit Cu36Zr48Al8Ag8 zum Einsatz kam (aller-
dings nicht 1,5 mm, sondern 10 mm Gussstäbe). Die vorangegangen besprochene,
vergleichsweise hohe Relaxationsenthalpie im Ausgangszustand führt womöglich zu
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den geringen Veränderungen der mechanischen Eigenschaften durch die Vorbelas-
tung.
Die zyklisch elastisch belasteten Proben (1500 MPa) zeigen bei allen Legierungen
nach 102 Schwingspielen nur geringe atomare Dehnungen nahe des Ausgangszu-
standes. Die Schwerpunkte von r1 und r4 sind bei Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8
auch erhöht, bei Cu45Zr45Al5Ag5 nahezu unverändert und bei Cu36Zr48Al8Ag8 et-
was geringer als der Ausgangszustand. Die Härte folgt bei allen außer Cu47,5Zr47,5Al5
(nimmt ab) den Ergebnissen der anderen Methoden und bleibt nahezu unverändert.
Nach 104 Schwingspielen ist die atomare Dehnung leicht erhöht. Der Schwerpunkt
von r1 und r4 steigt bei Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8 an und bleibt bei Cu45Zr45-
Al5Ag5 unverändert und ist wiederum bei Cu36Zr48Al8Ag8 leicht geringer. Die Härte
nimmt nur bei Cu47,5Zr47,5Al5 ab, für die anderen Legierungen zu. Allein Cu47,5Zr47,5-
Al5 zeigt nach 105 Zyklen eine deutliche atomare Dehnung, welche jene nach 104
Zyklen übersteigt. Bei den anderen Zusammensetzungen nimmt diese verglichen mit
104 Zyklen eher ab. Dies bildet sich so auch in den Schwerpunkten von r1 und r4 ab.
Für Cu47,5Zr47,5Al5 gibt es einen Anstieg, bei Cu46Zr46Al8 und Cu45Zr45Al5Ag5 bleiben
die Schwerpunkte konstant und für Cu36Zr48Al8Ag8 nehmen sie sogar deutlich ab.
Die Härte nimmt für Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8 ab und für Cu45Zr45Al5-
Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 weiter zu. Die Relaxationsenthalpien zeigen ähnlich geringe
Trends wie bei den statisch behandelten Proben. Bei Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8
ist ein geringer Anstieg mit steigender Zyklenzahl zu erkennen, wie auch bei Cu45-
Zr45Al5Ag5, allerdings mit einem reduzierten Wert bei 102 Schwingspielen. Bei Cu36-
Zr48Al8Ag8 sinkt die Relaxationsenthalpie eher mit steigender Zyklenzahl. Einen Un-
terschied zwischen Ausgangszustand und zyklisch belasteten Proben von 150 J mol−1
wie bei [165], oder sogar (920 ± 245) J mol−1 bei [163] kann in dieser Arbeit nicht ge-
funden werden. Allerdings liegt die Relaxationsenthalpie der Proben (belastet und un-
belastet, je nach Auswertemethode) im gleichen Bereich wie in [165] (circa 400 J mol−1
Guss und 650 J mol−1 zyklisch belastet). Die Relaxationsenthalpie bei [163] wurde mit
einer Aufheizrate von 100 K min−1 bestimmt, was zu dem deutlich höheren Wert führt
[120, 123]. Es scheint beim Einfluss der zyklischen Belastung auf die Struktur einen
deutlichen Zusammenhang mit der GFA zu geben. Cu47,5Zr47,5Al5 mit geringer GFA
zeigt einen Trend zur Verjüngung mit zunehmenden Dehnungen und abnehmender
Härte. Bei Cu46Zr46Al8 deuten die Ergebnisse auf eine „Sättigung“, nach der die Re-
laxation (bis 104) in „Verjüngung“ (bei 105 Zyklen) übergeht. Mit weiter steigender
GFA (Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8) kommt es zur Relaxation mit Abnahme
der atomaren Dehnungen und Zunahme der Härte.
Aus den Literaturangaben ergibt sich keine Lastabhängigkeit des Auftretens von
Relaxation oder Verjüngung (siehe Abschnitt 2.3.1). Die Relaxation tritt sowohl bei
Proben mit geringer Belastung ((550 ± 168) MPa – (34,8 ± 10,6) % Rp, 0,05 Hz bis 1 Hz,
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20 Zyklen [151]) als auch mit hoher Belastung auf (160 MPa bis 1600 MPa – 8 % bis
80 % Rp, 10 Hz, 104 Zyklen bis 107 Zyklen [152, 153]). Ebenso ist eine Verjüngung bei
Proben mit geringer Arbeit (75 MPa bis 752 MPa – 4,3 % bis 43 % Rp, 10 Hz, 106 Zyklen
[163]) als auch höherer Arbeit (200 MPa bis 1400 MPa – 12,5 % bis 87,5 % Rp, circa
0,016 Hz ,10 Zyklen bis 100 Zyklen [165]). Auch die Zusammensetzungen liegen in
[151] und [165] nah beieinander, doch anscheinend führen schon diese geringen Un-
terschiede jeweils zur Relaxation, bzw. „Verjüngung“. Die entgegengesetzten Entwick-
lungen in [152, 153] und [163], können bei gleicher Zusammensetzung an der unter-
schiedlichen Belastungsintensität ([152, 153] > [163]), aber auch an den verschiede-
nen Untersuchungsmethoden liegen. Die in MD- Simulationen von [162] gefundene
Tendenz zur Verjüngung bei geringer Frequenz und hoher Belastungsamplitude kann
mit den experimentellen Ergebnissen in dieser Arbeit nicht bestätigt werden. Die Er-
gebnisse der vorliegenden Arbeit können trotz der hohen Streuung des Ausgangszu-
standes dieses Bild erweitern, da systematisch Zusammensetzungen verschiedener
GFA und unterschiedlicher Legierungselemente aus der gleichen Legierungsfamilie
eingesetzt wurden. Die Legierung mit der geringsten GFA (Cu47,5Zr47,5Al5) tendiert
am stärksten zur „Verjüngung“ durch die zyklische Belastung. Cu46Zr46Al8 deutet
eine Sättigung und einen Wechsel von der Relaxation zur „Verjüngung“ mit steigen-
der Zyklenzahl an. Wohingegen Cu45Zr45Al5Ag5 durchgängig zu Relaxation tendiert.
Cu36Zr48Al8Ag8 tendiert bei einem ähnlichen Belastungsschema und ähnlicher Zu-
sammensetzung wie in [152, 153] auch zur Relaxation.
Diese recht deutlichen Ergebnisse spiegeln sich allerdings so nicht in den Ergebnis-
sen des Druckversuchs wider. Zwar ist mit steigender Zyklenzahl für alle Zusammen-
setzungen ein leichter Trend zur Abnahme der Stauchgrenze auszumachen. Dieser
ist jedoch nicht klar und wird nur bei Proben mit höherer Zyklenzahl (105) deutlich.
Die mit 104 Zyklen belasteten Proben zeigen bei Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu36Zr48Al8Ag8
sogar eine leicht gegensätzliche Tendenz. Da diese Trends nicht mit den vorange-
gangen diskutierten übereinstimmen, kann man bei den Proben mit 105 Zyklen die
geringe Abnahme der Stauchgrenze womöglich mit durch die zyklische Belastung ein-
gebrachten Schädigungen begründen. Die bei allen außer Cu46Zr46Al8 mit steigender
Zyklenzahl abnehmende plastische Stauchung spricht auch für diese Theorie.
Die plastische Stauchung ist jedoch zunächst nach 102 Schwingspielen für alle Zu-
sammensetzungen gegenüber dem Ausgangszustand erhöht (Cu47,5Zr47,5Al5 2,2 %,
Cu46Zr46Al8 2,3 %, Cu45Zr45Al5Ag5 1,2 % und Cu36Zr48Al8Ag8 2,3 %). Cu46Zr46Al8
weist zudem einen Anstieg der plastischen Stauchung mit dem Maximum bei 104
Zyklen auf und sinkt nach 105 Zyklen auf den Wert nach 102 Zyklen. Wobei im Dia-
gramm (Abbildung 4.20b) auffällt, dass dies durch einzelne sehr plastische Proben
bedingt ist. Bei der plastischen Probe nach 102 Zyklen kam es zu einer teilweisen
Abscherung, die jedoch nicht im Versagen der Probe, sondern in einer beschränkten
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Geometrie resultierte (SBs führen nicht zum Bruch), welche eine sehr hohe plas-
tische Verformung ermöglicht. Wie bei Wu et al. [408] beschrieben, sind derartige
Ausreißer auch mit sorgfältigster Präparation nicht zu vermeiden und lassen sich
auch in der Druckkurve nicht immer als Abweichung von der Linearität erkennen.
Insgesamt scheint die zyklische Belastung aber die plastische Stauchung leicht zu
erhöhen. Da dieser Anstieg im Gegensatz zu den Trends der Strukturuntersuchung
bei allen Proben ähnlich stark auftritt, spielen womöglich durch die zyklische Belas-
tung eingebrachte Eigenspannungen eine Rolle. In [165] wird berichtet, dass diese
schon nach wenigen Zyklen auftreten. Sie könnten zu einer Ablenkung der SBs bei
der Verformung und damit der erhöhten plastischen Stauchung führen [179].
Für Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu46Zr46Al8 wurden zusätzlich Proben zwischen RT und
77 K kryogen zykliert. Nach 10 Zyklen zeigt sich nur eine geringe Erhöhung der
atomaren Dehnung. Der Schwerpunkt von r1 und r4 bleibt für beide Zusammen-
setzungen konstant auf dem Niveau des Ausgangszustandes. Die DSC-Messungen
zeigen bei der Relaxationsenthalpie einen geringen Anstieg (Tabelle 4.3). Die Mikro-
härte reiht sich allerdings in den, bei den vorangegangen diskutierten Behandlun-
gen beobachteten, Trend zur „Verjüngung“ bei Cu47,5Zr47,5Al5 und zur Relaxation bei
Cu36Zr48Al8Ag8 ein. Nach 20 Zyklen ist bei beiden Zusammensetzungen ein Anstieg
der atomaren Dehnung zu erkennen und auch der Schwerpunkt verschiebt sich zu
höheren Werten, doch die Relaxationsenthalpie nimmt eher ab.
Dieser Trend ist wesentlich schwächer ausgeprägt als bei Ketov et al. [168], aber
die Ergebnisse der Strukturanalyse deuten auf eine geringfügige „Verjüngung“ mit
steigender Zyklenzahl hin. In diesem Fall ist zusätzlich zur starken Streuung der
Eigenschaften der Ausgangsstruktur, diese womöglich bereits so heterogen (siehe
DSC-Ergebnisse), dass die Behandlung nur geringe Effekte erzielt. Eine kürzlich
erschienene Veröffentlichung derselben Autoren zeigt, dass es sogar zu Relaxation
kommen kann [177]. Die Ergebnisse der mechanischen Prüfung (bei Cu36Zr48Al8Ag8
auch die Mikrohärtemessung) sprechen im Gegensatz zu jenen der Strukturunter-
suchungen für eine solche Relaxation der Proben. Die Stauchgrenze ist bei beiden
Zusammensetzungen leicht erhöht und die plastische Verformung geringer als im
Ausgangszustand. Daher lässt sich mit diesen Ergebnissen keine Aussage treffen, ob
das kryogene Zyklieren überhaupt zu Veränderungen über die Schwankungen des
Ausgangszustands hinaus geführt hat.
Die E-Moduln aus den Druckversuchen bleiben wie die mittels Ultraschall be-
stimmten, anders als in [142] berichtet, unabhängig von der Vorbelastung konstant.
Auch dies lässt sich auf die geringen Änderungen und den streuenden Ausgangszu-
stand zurückführen.
Auf Basis der vorangegangenen Erkenntnisse wurden deswegen noch einmal aus-
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Abbildung 4.23: (a) Gegenüberstellung der Guss-, vorbehandelten und relaxierten
Zustände von Cu45Zr45Al5Ag5. Die Proben mit zyklischer Belastung (104) nach der
Relaxation zeigen ein exothermes Maximum bei etwa 600 K, welches in den nur re-
laxierten Proben nicht auftritt. Es ist eine leichte Zunahme der Relaxationsenthalpie
bei den vorrelaxierten Proben erkennbar. In (b) sind die zugehörigen Druckkurven
dargestellt. Hier kann man eine leichte Zunahme der plastischen Dehnung (εp) nach
der zyklischen Behandlung erkennen.
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gewählte Proben der Legierung Cu45Zr45Al5Ag5 in der DSC relaxiert (mit 40 K min−1
auf 723 K) und damit ein definierte Ausgangszustand geschaffen. Diese Druckproben
wurden nachfolgend mit 104 Zyklen belastet. Das Resultat der thermischen Analyse
dieser Proben ist in Abbildung 4.23a und 4.8c zu sehen. Die nur relaxierten Proben
zeigen keinerlei exotherme Reaktion. Nach 104 Zyklen ist in den Kurven reproduzier-
bar ein Minimum („Delle“) bei circa 600 K vorhanden (rund −0,11 J mol−1 – Maximum
Methode). Die Veränderungen durch die elastische Vorbehandlung sind also so, dass
sie durch die Heterogenität des Ausgangszustandes (Guss) überlagert werden. Das
auch bei den nach dem Gießen mit 104 Zyklen behandelten Proben bei etwa 600 K
vorhandene Minimum tritt bei der Betrachtung der anderen Kurven von Cu45Zr45Al5-
Ag5 (Abbildung 4.7c) nicht mit dem Behandlungszustand korrelierbar auf. Die Härte
ist für beide relaxierte gegenüber den Gussproben deutlich erhöht ((613 ± 7) HV0,1
relaxiert bzw. (614 ± 5) HV0,1 relaxiert und zyklisch belastet, siehe Abbildung 4.19c).
Es ist jedoch keine Veränderung mit der zyklischen Belastung erkennbar. Der rela-
xierte Ausgangszustand verhindert jedoch aufgrund seiner hohen Dichte (geringes
freies Volumen) und damit dem geringen Anteil „fertiler“ Zonen für die Aktivierung
von STZs (bspw. erkennbar an erhöhter Härte) eine ausgeprägtere Wirkung der elas-
tischen Belastung.
Bei den Druckkurven in Abbildung 4.23b ist durch die Relaxation nur ein gerin-
ger Unterschied zu erkennen. Die Stauchgrenze steigt leicht an. Nach der zyklischen
Belastung zeigen die Proben eine höhere plastische Stauchung und die Stauchgren-
ze sinkt bei der vorher relaxierten Probe wieder auf das Niveau des Gusses (Abbil-
dung 4.21b). Durch die zyklische Belastung scheinen also Strukturänderungen in-
duziert zu werden, die einen recht engen Bereich ihrer Aktivierungsenergie aufweisen.
Die unveränderte Härte der vorrelaxierten Proben auch nach der zyklischen Belas-
tung und die geringen Änderungen in den mechanischen Eigenschaften zeigen aber,
dass auch hier die Veränderungen gering sind. Bei der Vorbelastung von Gussproben
wird dies zusätzlich durch die Streuung der Eigenschaften im Gusszustand überla-
gert und kann von diesen kaum unterschieden werden.
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4.3 Modell der Vorgänge bei der elastischen Verformung
Auch wenn der Ausgangszustand nicht ausreichend definiert ist, so waren in den vor-
angegangenen Abschnitten dennoch Hinweise auf strukturelle Veränderungen durch
die unterschiedlichen Vorbehandlungen zu erkennen. Diese Änderungen sind nicht
so ausgeprägt und reproduzierbar wie beispielsweise bei Lee et al. [144] beschrie-
ben, vermutlich auch aufgrund der Unterschiede in den Gussproben und wegen des
grundsätzlich hohen Anteils an freiem Volumen in den Proben. Dennoch sind leichte
Änderungen vorhanden und lassen sich bezogen auf einen definierten Ausgangszu-
stand auch nachweisen, wie die in Abbildung 4.23a dargestellten DSC-Kurven rela-
xierter und nachfolgend zyklisch belasteter Proben zeigen.
Diese in den vorangegangen Abschnitten diskutierten Veränderungen und die Er-
gebnisse und Modelle in der Literatur [4, 135, 439] führen zu einer Modellvorstellung,
welche im Folgenden wie zu Beginn dieses Kapitels (Abbildung 4.5) anhand von PELs
anschaulich dargestellt wird (Grundlegendes dazu, siehe Seite 16).
Es ist deutlich geworden, dass die Schwankungsbreite der Zustände bereits in den
Gussproben erheblich ist. In Abbildung 4.24 sind daher schematisch zwei Guss-
zustände dargestellt. Die graue Kurve steht für das etwas weniger heterogene Glas
(wenig relaxiert), mit einer geringeren Verteilungsbreite und geringeren mittleren po-
tentiellen Energie. Bei der schwarzen Kurve ist sowohl die Verteilung, als auch die
mittlere potentielle Energie erhöht (wenig „verjüngt“).
In Abbildung 4.25 sind drei potentielle Zustände dieser Gläser in der Potentialsenke
des Glases dargestellt. Im Detailausschnitt ist als graue Kurve zu sehen, wie sich die
PEL bei mechanischer (oder auch thermischer) Belastung verändern könnte. Diese
Veränderung führt zur Verschiebung der Zustände (Änderung der potentiellen Ener-
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Abbildung 4.24: Schema der möglichen PELs mit mehr oder minder heterogenem Aus-
gangszustand, einer relaxierten Probe und der möglichen PEL nach der elastischen
Belastung.
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gie) und zu einem Absinken der Barrieren zwischen verschiedenen Zuständen und
zu Sprüngen in die niederenergetischen Zustände [440]. Mit dem Wegfall der mecha-
nischen Last ist bei elastischer Belastung eine ähnliche PEL, wie vor der Belastung
zu erwarten. Die drei Zustände haben eine bleibende Veränderung ihrer potentiellen
Energie erfahren. P1 ist in einen höherenergetischen Zustand übergegangen, P2 in
einen höher- oder niederenergetischen und P3 in einen niederenergetischen Zustand.
Diese kleinen Sprünge bei der elastischen Belastung kann man mit dem Aktivieren
einer STZ (mechanisch) bzw. der β-Relaxation gleichsetzten [4, 124], also der Aktivie-
rung von atomaren Umordnungen in einem von der Matrix beschränkten Volumen.
Dabei kann die dafür benötigte mechanisch eingebrachte Energie wesentlich gerin-
ger sein, als jene für die makroskopische Verformung der Probe [135]. Sie wirkt also
als Aktivierungsenergie. Bei einer hohen potentiellen Energie des Ausgangszustandes
sind Sprünge zu niedrigeren Energien häufiger zu erwarten als solche zu höheren
und umgekehrt für Ausgangszustände niedriger potentieller Energie [4]. Es sind also
sowohl Relaxation (Abnahme der mittleren potentiellen Energie) als auch „Verjün-
gung“ (Zunahme der mittleren potentiellen Energie) durch mechanische Belastung
im elastischen Bereich abhängig von der potentiellen Energie des Ausgangszustan-
des denkbar.
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Abbildung 4.25: Schematische Darstellung dreier möglicher Zustände eines Glases in
der PEL der für das Glas möglichen potentiellen Energien. Im Detailausschnitt ist die
mögliche Veränderung dieser drei Zustände durch mechanische (oder thermische)
Aktivierung grau hinterlegt dargestellt.
In dieses Bild lassen sich die Ergebnisse aus der Literatur und dieser Arbeit ein-
ordnen. Die Gussproben (der Ausgangszustand) in dieser Arbeit weisen bereits eine
hohe Relaxationsenthalpie (500 J mol−1 deutlich über den 300 J mol−1 für ein BMG
[4]) und damit eine hohe potentielle Energie auf.
Nach der elastostatischen Belastung sind bei diesen Proben Zeichen für eine „Ver-
jüngung“ zu erkennen, jedoch wesentlich geringer ausgeprägt, als von anderen be-
richtet [6, 138–142]. Im Bild der PEL betrachtet, spielt der hochenergetische Aus-
gangszustand eine Rolle, welcher bereits die Werte nach der elastostatischen Belas-
tung in anderen Arbeiten überschreitet [135, 137]. Unterstützend zeigen die Ergeb-
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nisse in [146] einen Grenzwert für die aufgebrachte Last, ab der es zur „Verjüngung“
kommt, welcher für jede Zusammensetzung und nach [4] je nach Ausgangszustand
unterschiedlich ist.
Bei den zyklisch belasteten Proben sind wie in der Literatur auch in dieser Ar-
beit sowohl Relaxation [151–153] als auch „Verjüngung“ [163, 165] zu finden. Die
Zusammensetzung mit der geringsten GFA (Cu47,5Zr47,5Al5) zeigt einen recht deutli-
chen Trend zur „Verjüngung“, insbesondere bei den Ergebnissen der Härtemessung.
Bei Cu46Zr46Al8 scheint es einen Übergang von Relaxation (bei 104 Zyklen) zu „Ver-
jüngung“ (bei 105 Schwingspielen) zu geben. Die Zusammensetzungen mit höherer
GFA relaxieren durch die zyklische Belastung. Welche Vorgänge bei der zyklischen
Belastung ablaufen, sind weiterhin Spekulation. Klar wird in dieser Arbeit, dass es
anscheinend zusammensetzungsabhängig ist, ob Relaxation oder „Verjüngung“ statt-
findet. So wird mit den Ergebnissen auch die Spekulation in [135] unterstützt, dass
Gläser mit höherer Fragilität (geringerer GFA) stärker zu Verjüngung durch zyklische
Behandlung neigen. Womöglich, weil diese Gläser eine höhere Anzahl an potentiel-
len STZs mit geringer Aktivierungsenergie haben, welche bereits bei der elastischen
Belastung aktiviert werden. Aber auch andere Einflussgrößen, wie die Last, die Fre-
quenz und die Art der Lastaufbringung (Zug/Druck, uniaxial/hydrostatisch) spielen
eine noch ungeklärte Rolle beim Übergang von Relaxation zur „Verjüngung“ [4, 135]
und damit der Frage, ob durch die mechanische Aktivierung mehr Bereiche in Zu-
stände mit höherer potentieller Energie, oder mit niedrigerer übergehen. Auch dabei
spielt natürlich der Ausgangszustand eine bedeutende Rolle. Bei dem hochenergeti-
schen Ausgangszustand in dieser Arbeit ist eine Tendenz zur Relaxation eher zu er-
warten. Die Ergebnisse der mechanischen Prüfung passen jedoch nicht in dieses Bild,
da unabhängig von der Zusammensetzung eine erhöhte plastische Stauchung und ei-
ne abnehmende Stauchgrenze bei 105 Schwingspielen zu beobachten sind. Diese Re-
sultate waren wegen der sehr schwachen Trends aus den anderen Untersuchungen
zu erwarten, können zu Teil aber auch zusätzlich mit dem Einfluss anderer Faktoren
zusammenhängen. Bei den Druckversuchen ist auch bei sorgfältigster Herstellung ei-
ne geringe Streuung der Ergebnisse durch Präparationsartefakte unvermeidbar [408],
welche durch die Streuung der Eigenschaften im Ausgangszustand sicher noch ver-
stärkt wird. Zudem hat [165] festgestellt, dass durch die zyklische Belastung durch
ebendiese Präparationsartefakte auch Eigenspannungen eingebracht werden, welche
sich dann auf das Verformungsverhalten auswirken könnten. Auch eine beginnende
Ermüdung (Rissbildung und -ausbreitung) der Proben mit 105 Schwingspielen könn-
te bei der Abnahme der Stauchgrenze und der Zunahme der plastischen Stauchung
eine Rolle spielen.
Trotz der zunehmenden Zahl an Veröffentlichungen, welche eine „Verjüngung“ der
Proben beim kryogenen Zyklieren feststellen [168, 173–175, 177], ist diese nur sehr
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schwach ausgeprägt in den thermischen- und Strukturuntersuchungen gefunden
worden. Bei den Druckversuchen zeigen die Proben dagegen eine geringere plastische
Stauchung und eine höhere Stauchgrenze als der Ausgangszustand (Zeichen für eine
Relaxation). Die vorangegangene Argumentation bei den mechanisch zyklierten Pro-
ben kann so auch für die kryogen zyklierten übernommen werden. Die sehr geringen
Veränderungen in der Struktur führen zu keinen damit verknüpfbaren Trends bei
den Proben der Druckversuche.
Die nicht zu erwartende, starke Schwankung der Resultate der Gussproben zeigt
allerdings, dass der Ausgangszustand mit „Guss“ offensichtlich nicht eng genug defi-
niert ist. Allein die verschiedenen Relaxationskurven in Abbildung 4.7 und die Unter-
suchungen an verschiedenen Stäben zeigen dies. In den Veröffentlichungen zu Expe-
rimenten mit statischer [6, 137–142] und zyklischer [4, 148–155, 157–159, 165, 427]
Belastung, sowie des Tieftemperaturzyklierens [168, 174, 175, 177] wird jedoch der
Ausgangszustand einfach als „Guss“ zum Teil noch mit den Abmaßen der Gussstücke
angegeben. Dass es dadurch deutliche Unterschiede der Proben zwischen verschie-
denen Experimentatoren geben kann, ist naheliegend [4, 135]. Aber in dieser Arbeit
wird auch deutlich, wie stark die Schwankungen bereits bei nominell gleichen Proben
sein können und wie diese die Effekte durch elastische Belastung überlagern. Hin-
zu kommt die vergleichsweise hohe Relaxationsenthalpie (hohes freies Volumen) im
Ausgangszustand, welche eine „Verjüngung“ eher erschwert und wohl nur zu gerin-
gen Veränderungen durch die Belastung führt. Die durchgeführten Untersuchungen
mit relaxierten Proben (Cu45Zr45Al5Ag5, zyklisch mit 104) zeigen, dass der Einfluss
der elastischen Vorbehandlung bei einem wohldefinierten Ausgangszustand gering,
aber nachweisbar ist.
Daher zeigt sich in dieser Arbeit, dass der für die metallischen Gläser standardmä-
ßig verwendete Ausgangszustand „Guss“ für diese Versuche in seinen Eigenschaften
nicht ausreichend konstant ist. Für eine bessere Vergleichbarkeit und die Charakteri-
sierung von strukturellen Änderungen durch die elastischen Verformungsmethoden
müsste der Ausgangszustand reproduzierbarer einstellbar sein und anders als bei
der Mehrheit der Veröffentlichungen, umfangreich an einer Vielzahl von Proben cha-
rakterisiert werden.
Abschließend ist noch ein Aspekt zu erwähnen. Trotz der Belastung mit bis zu 105
Zyklen bei circa 85 % der Stauchgrenze hat nur eine Probe versagt und dies aufgrund
einer Pore. Dies zeigt, dass bei sorgfältiger Präparation eine hohe Ermüdungsfestig-
keit erreicht werden kann. Die Proben in dieser Arbeit überschreiten die von Freels
et al. [410] für Cu45Zr45Al5Ag5 berichtete Ermüdungsgrenze von circa 104 Zyklen bei
1500 MPa.

5 Strukturelle Änderungen durch
plastische Verformung
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Abbildung 5.1: Schema der möglichen PEL mit mehr oder minder heterogenem Aus-
gangszustand, einer relaxierten Probe und der möglichen PEL nach der elastischen
bzw. plastischen Belastung. Bei der plastisch Verformten Probe gibt es Bereiche hö-
herer (verformt) und niedrigerer (unverformt) potentieller Energie.
Die Veränderungen durch elastische Belastung haben sich im vorangegangenen
Kapitel als äußerst gering dargestellt. In diesem Kapitel sollen die Struktur- und
Eigenschaftsänderungen durch ausgeprägte plastische Verformung diskutiert wer-
den. Diese unterscheidet sich insbesondere durch ihre irreversible Verformung (über
der Stauchgrenze von circa 2 %) und das Einbringen von SBs in die Probe von der
elastischen (siehe auch Vorbetrachtung Abschnitt 2.3.2). Daher sind ausgeprägtere
Effekte auf die Struktur und die mechanischen Eigenschaften zu erwarten. Auch die
Längenskala der zu erwartenden Veränderungen liegt mit einigen nm bis hin zu mm
deutlich über jener bei elastischer Belastung (Å bis nm). Zudem ist durch die hetero-
gene Verformung ein Komposit aus Gläsern („Glas-Glas-Komposit“) unterschiedlicher
Zustände (verformte Bereiche mit hoher Energie und unverformte Bereiche mit ge-
ringerer Energie) zu erwarten (schematisch in Abbildung 5.1 dargestellt).
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Tabelle 5.1: Übersicht der für die verschiedenen plastischen Vorbehandlungen ver-
wendeten Legierungen. KW – Kaltwalzen, HPT – Hochdrucktorsion, , Prg. – Prägen
Legierung BehandlungKW HPT Prg.
Cu45Zr45Al5Ag5 X X X
Cu36Zr48Al8Ag8 X
Dieses Kapitel ist in drei Abschnitte für drei verschiedene Veformungsmethoden mit
unterschiedlicher Verformungsintensität und Lastaufbringung unterteilt: Kaltwalzen,
"‘high pressure torsion"’ (HPT) und Prägung eines Profils (Tabelle 5.1).
Durch die Möglichkeit, beim Kaltwalzen den Verformungsgrad in weiten Grenzen
einzustellen (siehe Abschnitt 2.3.2), bietet sich diese Methode für eine schrittweise
Steigerung der Lastintensität von der elastischen Verformung als Basis an. Die dafür
verwendeten Legierungen sind in Tabelle 5.1 zusammengefasst. Dabei sind die bei-
den Gläser mit der höchsten GFA (Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8) ausgewählt
worden, um sicherzustellen, dass die Platten komplett amorph sind. Zudem wird da-
mit ein Glas auf Basis von Cu50Zr50 (Cu45Zr45Al5Ag5) und ein Zr-reiches Glas (Cu36-
Zr48Al8Ag8) untersucht und damit ein möglicher Einfluss der Zusammensetzung be-
rücksichtigt. Die Verformung erfolgt beim Kaltwalzen makroskopisch weitestgehend
gleichmäßig über die Probe, aber mikroskopisch heterogen in SBs. Durch die Walzen
ist die Verformung in ihren Freiheitsgraden beschränkt, wodurch sich Umformgrade
von über 250 % einstellen lassen [182].
Diesen Umformgrad kann man durch HPT noch weiter steigern (mehr als 250 000 %
Scherung möglich), wobei dieser von der radialen Position in der mittels Scherung
verformten Probenscheibe abhängig ist. Diese Versuche sind wegen dieser enormen
Verformung jene mit der größten Veränderung der Struktur. Aufgrund des enormen
Aufwands für diese Versuche wurde Cu45Zr45Al5Ag5 als die Legierung mit einer mitt-
leren GFA ausgewählt.
Bei der Prägung wird das Material sehr lokal plastisch verformt und durch die-
se ungleichmäßige Verteilung eine heterogene Struktur erzeugt. Dadurch bietet sich
diese Methode als Modell für den Einfluss heterogen verformter Bereiche und der
den daraus resultierenden Strukturänderungen und Eigenspannungen auf die me-
chanischen Eigenschaften an. Auch hier wurde Cu45Zr45Al5Ag5 als Modelllegierung
verwendet.
So ergibt sich insgesamt eine Vielfalt von Behandlungsmethoden mit steigender Be-
lastungsintensität, bzw. zunehmender Lokalisierung dieser (siehe auch Abschnitt 1,
Abbildung 1.1).
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Abbildung 5.2: Schematische Darstellung der Probenentnahme aus den kaltgewalzten
Platten mit der angedeuteten SB Struktur nach dem Walzen. NR – Normalrichtung,
WR – Walzrichtung, QR – Querrichtung
5.1 Kaltwalzen
Die drei in Tabelle 5.1 aufgeführten Legierungen wurden, wie in Abschnitt 3.4.1 be-
schrieben, gewalzt. Dies geschah für Cu45Zr45Al5Ag5 bereits in ersten Versuchen in
einem Zeitintervall von zwei Jahren. Diese früher hergestellten Proben wurden bis zu
Umformgraden (wahre Dehnung, siehe Abschnitt 3.4.1) von circa −40 % bis −250 %
gewalzt. Für weitergehende Untersuchungen, insbesondere die mechanische Prüfung
im Druckversuch, wurden Proben von Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 auf circa
−8 % und −15 % gewalzt. Die Umformgrade sind in den jeweiligen Tabellen und Dia-
grammen für jede Legierung zu finden. Für die Beschreibung und Diskussion der Er-
gebnisse werden diese allerdings in Gruppen mit nahezu gleichem Umformgrad ein-
geordnet. Zur Einordnung der Versuche: die üblichen Umformgrade beim Kaltwalzen
liegen im Bereich von −2 % [200] bis −253 % [182] (berechnet aus den angegebenen
Dehnungen nach: − ln(ε+ 1)).
Die in dieser Arbeit vorgestellten Untersuchungen wurden für alle Proben zur glei-
chen Zeit durchgeführt. Alle Proben wurden mittels DSC untersucht. Die Messun-
gen mittels hochenergetischer Röntgenstrahlung am Synchrotron wurde an Quer-
(NR-QR-Ebene) und Längsschnitten (NR-WR-Ebene) der Proben durchgeführt (Abbil-
dung 5.2). Wobei NR die Normalrichtung, QR die Querrichtung und WR die Walz-
richtung bezeichnen. Bei den Proben mit einem Umformgrad von über −65 % war die
Probenhöhe (NR) zu gering für die Präparation für die Röntgenuntersuchungen und
auch die Härtemessung.
Von den um rund −8 % und −15 % gewalzten Proben wurden außerdem Quader
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in Längs- und Querrichtung entnommen (Abbildung 5.2). Diese wurden für Druck-
versuche planparallel geschliffen und die Seitenflächen poliert (Abschnitt 3.3). Mit
Hilfe dieser Proben soll der Einfluss der Orientierung der durch das kaltwalzen ein-
gebrachten SBs zur Belastungsrichtung auf die Verformung und SB-Ausbildung im
Druckversuch untersucht werden. Da bekannt ist, dass SBs bei erneuter Verfor-
mung in Abhängigkeit ihrer Lage zur Belastungsrichtung reaktiviert werden können
[182, 183], soll so die Trennung der Effekte dieser Reaktivierung und der des ange-
nommenen „Glas-Glas-Komposits“ auf die Verformung versucht werden.
5.1.1 Struktur nach dem Kaltwalzen
In diesem Abschnitt sind die Ergebnisse der Methoden zusammengefasst, welche der
Strukturuntersuchung dienen: DSC, Röntgenbeugung und die Mikrohärtemessung.
Wie in Abschnitt 2.3.2 diskutiert wurde, können verschiedene Strukturänderungen
durch die plastische Verformung auftreten:
A Anstieg oder Abfall des freien Volumens in der Probe
B Eigenspannungen (Zug, Druck)
C Nanokristallisation
Sie haben jeweils einen anderen Einfluss auf die Ergebnisse der Untersuchungsme-
thoden. Im Verbund dieser Methoden wird im folgenden versucht, die Strukturän-
derungen in Abhängigkeit von der Zusammensetzung zu identifizieren, so dass die
Mechanismen aufgeklärt werden können.
Zunächst werden die Ergebnisse der thermischen Analyse (DSC) vorgestellt. In Ab-
bildung 5.3 und Tabelle 5.3 sind die Kristallisationsenthalpie (ΔHkrist), Tg, Tx und
Tpeak gezeigt. Die charakteristischen Temperaturen zeigen für beide Legierungen kei-
ne Veränderung in Abhängigkeit vom Umformgrad. Allerdings sinkt die Kristallisati-
onsenthalpie bei Cu36Zr48Al8Ag8 gegenüber dem Ausgangszustand leicht ab (Abbil-
dung 5.3). Cu45Zr45Al5Ag5 zeigt dagegen einen geringen Anstieg der Kristallisations-
enthalpie bis circa −40 % und danach einen Abfall auf den Ausgangszustand. Aus
dem Verhältnis der Kristallisationsenthalpien (ΔHkrist/ΔHkristGuss) kann auch der Anteil
kristalliner Phase berechnet werden. Dieser steigt für Cu36Zr48Al8Ag8 an und wird
bei Cu45Zr45Al5Ag5 als 0 vol % definiert, da die Kristallisationsenthalpie durch die
Umformung leicht zunimmt. Die Ergebnisse lassen einen kristallinen Anteil von bis
zu (4,8 ± 1,7) vol % bei Cu36Zr48Al8Ag8 (−7 % Umformgrad) in den kaltgewalzten Pro-
ben vermuten. Dieser Anteil kann verschiedene Gründe haben. Es ist möglich, dass
es während der Verformung zu Nanokristallisation [129, 134, 216] oder Phasense-
paration [216] durch die höhere Mobilität der Atome im SB [181] und die erhöhte
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Abbildung 5.3: Mittlere Kristallisationsenthalpien aller Legierungen in kJ mol−1 über
dem Umformgrad in der Übersicht. Bei Cu36Zr48Al8Ag8 ist ein leichter Abfall nach
dem Kaltwalzen zu erkennen. Cu45Zr45Al5Ag5 zeigt dagegen einen geringen Anstieg
der Kristallisationsenthalpie bis −40 % und danach einen Abfall auf den Ausgangs-
zustand.
(a) Cu45Zr45Al5Ag5 (b) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung 5.4: DSC Kurven des Relaxationszyklus (siehe Abschnitt 3.7). Die Kurven
zeigen wie in Kapitel 4 eine große Streuung des Ausgangszustands, aber auch der
Proben eines Umformgrades. Für Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 ist ein gerin-
ger Trend zur Zunahme der Relaxationsenthalpie mit steigendem Umformgrad zu
erkennen. Wie bei den elastisch belasteten Probe fällt auch hier ein Minimum bei
circa 600 K auf, welches wiederum nicht erkennbar mit dem Umformgrad korreliert.
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Abbildung 5.5: Die mittleren Relaxationsenthalphien über dem Umformgrad, ermittelt
nach drei verschiedenen Methoden. Bei Cu45Zr45Al5Ag5 ist ein Anstieg der Relaxati-
onsenthalpie erst bei Umformgraden über −30 % zu erkennen. Bei einem Umformgrad
von −9 % sinkt sie sogar leicht. Für Cu36Zr48Al8Ag8 bleibt die Relaxationsenthalpie
konstant.
Temperatur [4] bei der Verformung gekommen ist. Für Cu36Zr48Al8Ag8 wurden in
[6] Nanokristalle in den SBs gefunden und von einer Abnahme der Kristallisations-
enthalpie und Tx berichtet. Es konnte jedoch keine Veränderung von Tx festgestellt
werden, einem weiteren Indikator für Nanokristallisation [206, 224]. Ein Vorliegen
von Nanokristallisation kann also weder eindeutig ausgeschlossen, noch bestätigt
werden.
Abbildung 5.6: Die Eigenspannungsverteilungen beim Kaltwalzen. + gibt Zug- und −
Druckeigenspannungen an (nach [83]).
Das schon bei den elastisch vorbelasteten Proben teilweise auftretende exotherme
Minimum bei circa 600 K folgt auch bei den kaltgewalzten Proben keinem Trend (Ab-
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bildung 5.4). Der in Tabelle 5.2 angegebene Wert gibt die Häufigkeit (als Bruch) des
Auftretens dieser „Delle“ unter den Proben eines Zustandes an. Bei Cu45Zr45Al5Ag5
ist die „Delle“ bei den Gussproben in unterschiedlicher Ausprägung und bei fast al-
len gewalzten Proben vorhanden, außer bei einem Umformgrad von −9 %. Die Guss-
proben von Cu36Zr48Al8Ag8 zeigen bei dieser Zusammensetzung das Minimum am
deutlichsten, bei den gewalzten Proben tritt es allerdings nur einmal auf. Laut Johari
[119] kann man ein solches Minimum dem Abbau von Eigenspannungen zuordnen
und das nachfolgende, breitere der strukturellen Relaxation, also dem „Vernichten“
freien Volumens. Greer et al. [135] vermuten die β-Relaxation hinter dieser „Delle“
und finden in ihrer Arbeit einen Zusammenhang von einem stärker ausgeprägten Mi-
nimum mit steigender Verformung. Die in dieser Arbeit untersuchten Proben eines
Zustandes wurden jeweils alle aus einer Probe entnommen. Die Relaxationskurven
in Abbildung 5.4 zeigen jedoch eher ein zufälliges Auftreten dieses Minimums.
Zusätzlich führt aber ein Umformgrad von mehreren Prozent nachweislich zu Ei-
genspannungen im Material [83]. Diese eingebrachten Eigenspannungen sind jedoch
nicht lokal, sondern über die Probe heterogen [83] (Abbildung 5.6). Dies könnte
wiederum zu Unterschieden bei den Eigenspannungen der aus den gewalzten Pro-
ben entnommenen DSC-Proben in Abhängigkeit der Probenentnahmeposition füh-
ren. Auch wenn sicher ein Großteil davon bei der Probenentnahme freigesetzt wird
[136]. Das Zertrennen der Proben führt dabei zu einer Verformung dieser, so dass die
Eigenspannungen über die nun kleinere Probe wieder null sind. Trotzdem können
die wesentlich kleineren DSC Proben (circa 20 mg gegenüber circa 1 g der gewalzten
Platte) je nach Entnahmeposition (und dem Gradienten der Eigenspannungen dort)
unterschiedlich ausgeprägte Eigenspannungen enthalten, allerdings wesentlich ge-
ringere als in den unzerteilten, gewalzten Proben.
Die plastische Verformung im metallischen Glas und damit die Strukturänderun-
gen sind maßgeblich auf die SBs und einen mehrere 10 μm bis 100 μm breiten Ein-
flussbereich lokalisiert [3, 186, 441]. Da die SB-Dichte beim Kaltwalzen aus der Er-
fahrung anderer Arbeiten über die Probe weitestgehend homogen ist [83, 442], ist eine
grundsätzliche Änderung im Anteil der SBs in den Proben eher nicht anzunehmen.
Wenn der Abstand der SBs bei einem Umformgrad von circa −10 % rund 40 μm bis
50 μm beträgt [83], kann man bei einer Masse von 20 mg und einer Dichte von rund
7,1 g/cm3 eine Würfel mit einer Kantenlänge von circa 1,4 mm annehmen, in dem
sich dann circa 28 SBs befinden. Die unterschiedlich ausgeprägte „Delle“ bei Proben
des selben Umformgrades scheint daher nicht allein diese Strukturänderungen an-
zuzeigen, welche wie von [135] vermutet mit ansteigender Verformungsintensität als
β-Relaxation in der DSC-Kurve sichtbar werden.
So kann diese „Delle“ in dieser Arbeit auch bei den kaltgewalzten Proben keiner
eindeutigen Ursache zugeordnet werden. Vermutlich spielen sowohl verbliebene Ei-
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genspannungen als auch Strukturänderungen durch die Verformung, sowie die Un-
terschiede im Ausgangszustand gemeinsam eine Rolle bei der Ausbildung dieser „Del-
le“. Jede dieser drei Ursachen hat einen Einfluss auf die Aktivierungsenergie der β-
Relaxation und damit auf die Aktivierung der STZs [3, 124].
Die mittels der drei verschiedenen Methoden (siehe Abbildung 3.8) ermittelten Re-
laxationsenthalpien sind in Abbildung 5.5 über den Umformgrad aufgetragen und
außerdem in Tabelle 5.2 zu finden. Die Ausgangswerte der Gussproben (Ausgangs-
zustand) zeigen einen Anstieg der Relaxationsenthalpie mit steigender GFA der Legie-
rung: von circa (481 ± 10) J mol−1 bei Cu45Zr45Al5Ag5 bis zu circa (581 ± 51) J mol−1
bei Cu36Zr48Al8Ag8 (alle gewichtetes Mittel der drei Methoden, siehe Gleichung A.1).
Der von [4] angegebene Wert für Gussproben liegt bei circa 300 J mol−1, wobei
von [443] und [444] auch Werte von 103 J mol−1 (Zr58,5Cu15,6Ni12,8Al10,3Nb2,8) bis
405 J mol−1 (Pd40Ni40P20) angegeben werden. Die Werte von Cu45Zr45Al5Ag5 liegen in
diesem Bereich. Die für Cu36Zr48Al8Ag8 liegen jedoch deutlich höher, auf dem Ni-
veau der Proben nach dem Walzen in anderen Arbeiten (bspw. 513 J mol−1 [444]). Die
1,5 mm Stäbe im vorangegangenen Kapitel haben für Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48-
Al8Ag8 eine noch höhere Relaxationsenthalpie (circa 600 J mol−1) als die 1,5 mm di-
cken und 10 mm breiten Platten von Cu36Zr48Al8Ag8. Das freie Volumen wird im Guss
durch die Geschwindigkeit des Abschreckens aus der Schmelze eingestellt [4, 13]
(siehe Abbildung 2.1) und die Stäbe haben eine höhere Abkühlgeschwindigkeit als
die Platten. Daher scheinen die Unterschiede in der Abkühlgeschwindigkeit zwischen
diesen beiden Abmessungen einen größeren Effekt auf die Legierung mit der gerin-
geren GFA zu haben (Cu45Zr45Al5Ag5 Differenz ΔHrel≈120 J mol−1) als auf jene mit
der größten GFA (Cu36Zr48Al8Ag8 Differenz ΔHrel≈20 J mol−1). Die größere Nähe der
Probenabmessung zur kritischen Abmessung bzw. Abkühlgeschwindigkeit von Cu45-
Zr45Al5Ag5 führt womöglich bereits zu einer Verdichtung der Struktur und damit
einem geringeren freien Volumen. Da die kritische Abmessung von Cu36Zr48Al8Ag8
mit einem Durchmesser von 25 mm [380] weit über den in dieser Arbeit gegossenen
liegt, scheint sich das freie Volumen mit den Gussgeometrien nicht wesentlich zu
verändern.
Die Veränderung der Relaxationsenthalpie mit ansteigendem Umformgrad wird für
jede Legierung individuell durchgeführt. Das Alter der mit über −38 % umgeformten
Proben sollte dabei generell keine Rolle spielen, da die Relaxation bei RT auch in
einem Gold basierten Glas (Tg=396 K und damit 312 K geringer als bei Cu45Zr45Al5-
Ag5) auch nach einem Jahr vernachlässigbar gering ist [419]. Für Cu45Zr45Al5Ag5
zeigen die Werte der Gussproben eine starke Streuung (circa (481 ± 10) J mol−1, Ab-
bildung 5.5a, alle gewichtetes Mittel der drei Methoden, siehe Gleichung A.1). Die
Resultate der kaltgewalzten Proben sind bis zu −65 % folgen keinem Trend. Für einen
Umformgrad von −9 % und −65 % nimmt die Relaxationsenthalpie sogar ab. Über
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−14 % zu −38 % steigt der Betrag der Relaxationsenthalpie leicht auf (493 ± 4) J mol−1
(alle gewichtetes Mittel der drei Methoden, siehe Gleichung A.1), sinkt bei −65 % ge-
ringfügig ab und steigt bei −241 % bzw. −292 % weiter auf (728 ± 76) J mol−1. Das
bedeutet einen Anstieg um nur circa 10 J mol−1 beim Kaltwalzen auf −38 % und circa
250 J mol−1 beim Kaltwalzen auf −292 %. Dies liegt noch unter dem in [4] angegebe-
nen Bereich von 300 J mol−1 bis 450 J mol−1 (circa −50 % Umformgrad) und weit un-
ter dem maximal gemessenen Wert von 1770 J mol−1 (683 % Umformgrad). Auch die
Werte für Umformgrade von circa −50 % in anderen Veröffentlichungen sind zum Teil
deutlich höher mit 343 J mol−1 bis 403 J mol−1 [83], circa 500 J mol−1 [213], aber bei
einer Probe aus Pd40Ni40P20-Glas sogar etwas geringer 108 J mol−1 [444]. Die Guss-
probe (Ausgangszustand) in [444] hatte, wie die Probe in dieser Arbeit auch eine recht
hohe Relaxationsenthalpie. Der Anstieg der Relaxationsenthalpie durch das Walzen
scheint also auch vom Ausgangswert des freien Volumens beeinflusst zu sein. Es gibt
jedoch auch Ergebnisse von Cu47,5Zr47,5Al5, wo in der Gussproben circa 641 J mol−1
gemessen wurden [207]. Dieser Wert steigt mit einem Umformgrad von −47 % um
weitere circa 438 J mol−1 an. Es werden sogar bis zu 2200 J mol−1 (56 % von ΔHkrist)
bei einem Umformgrad von −68 %, unter RT erreicht [207]. Diese Werte übertreffen
jene dieser Arbeit und alle anderen publizierten bei weitem.
Für die kaltgewalzten Cu36Zr48Al8Ag8 Proben ist keine Veränderung mit dem Um-
formgrad zu erkennen. Die Relaxationsenthalpie des Gusses ((581 ± 51) J mol−1) liegt
bereits auf bzw. über dem Niveau der kaltgewalzten Proben der anderen Zusammen-
setzung und denen anderer Arbeiten (293 J mol−1 [443], 695 J mol−1 [83],513 J mol−1
[444]). Die bei einem Umformgrad von −14 % nahezu gleich bleibende Relaxations-
enthalpie deutet zusätzlich auf ein bestimmtes, erreichbares Niveau des freien Vo-
lumens in Abhängigkeit vom Umformgrad hin (dynamisches Gleichgewicht zwischen
Relaxations- und „Verjüngungs“-Prozessen). Dieses Niveau scheint bei Cu36Zr48Al8-
Ag8 bereits erreicht bzw. überschritten zu sein. In diesem Zusammenhang wird auch
in der Literatur eine mögliche Sättigung der Relaxationsenthalpie und damit des frei-
en Volumens diskutiert [4]. Dass dieser Zustand der Sättigung außerdem mit der
Bildung von Poren und Nanokristallen verbunden wird [4], unterstützt die These,
dass die leicht verminderte Kristallisationsenthalpie dieser Zusammensetzung auf
eine Nanokristallisation hindeutet.
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Im Licht des freien Volumens, der Eigenspannungen und der Nanokristallisation,
ergibt sich damit das folgende Bild (siehe auch Abbildung 5.7). Der aus der Literatur
berichtete Trend von einem Anstieg der Relaxationsenthalphie und damit des frei-
en Volumens [83, 107, 192, 207–209, 211, 213–215] kann in dieser Arbeit erst bei
höheren Umformgraden (> |−65 %|) erkannt werden. Dies ist nur bei Cu45Zr45Al5Ag5
und nicht bei dem geringen Umformgrad (−14 %) von Cu36Zr48Al8Ag8 zu erkennen.
Der Anstieg der Relaxationsenthalphie bleibt bei allen Zusammensetzungen hinter
den meisten Angaben in der Literatur zurück. Ein Grund für die Unterschiede zwi-
schen den verschiedenen Arbeiten könnte die Erwärmung der Proben beim Walzen
sein, welche zur Relaxation führt und der „Verjüngung“ entgegen wirkt. Dafür spricht,
dass bei kryogen gewalzten Proben (keine genaue Temperatur angegeben, << RT ) der
Anstieg der Relaxationsenthalpie stärker ausgeprägt ist [207].
Der Abbau von Eigenspannungen kann im Temperaturbereich der Relaxation (< Tg)
geschehen und sich auf die DSC-Kurve auswirken. Es konnten jedoch keine erkenn-
bare Korrelation zwischen dem Umformgrad und dem Auftreten einer „Delle“ in der
Relaxationskurve festgestellt werden. Sofern Eigenspannungen bei den Proben den-
noch eine Rolle spielen, können sie in Kombination mit den nachfolgenden Untersu-
chungen (XRD und Härtemessung) besser charakterisiert werden ( Abbildung 5.7).
Bei Cu36Zr48Al8Ag8 ist außerdem eine verminderte Kristallisationsenthalpie bei den
gewalzten Proben vorhanden. Diese kann durch Nanokristallisation insbesondere in
den SBs bedingt sein [134, 181, 206], allerdings bleibt Tx, ein weiterer Indikator,
konstant. Beiteschmidt berichtet in ihrer Dissertation von einer Nanokristallisation
durch das Walzen von Cu36Zr48Al8Ag8 [6]. Bei anderen Autoren konnten jedoch mit-
tels TEM-Untersuchungen keine Nanokristalle gefunden werden [207, 208, 445].
Mit den folgenden Untersuchungen wird diesen Hinweisen auf die Strukturände-
rungen durch das Kaltwalzen nachgegangen.
Für die weiteren Untersuchungen durch hochenergetische Röntgenstrahlung am
Synchrotron wurden die Quer- und Längsschnitte (siehe Abbildung 5.2) der Pro-
ben bis zu einem Umformgrad von circa −15 % und nur Querschnitte bis −80 %
präpariert. Von den Proben mit einem höheren Umformgrad konnten aufgrund ih-
rer geringen Höhe keine derartigen Proben untersucht werden. Die Auswertung
der im Synchrotron gewonnenen Ergebnisse gestaltete sich ähnlich herausfordernd
wie für die elastisch belasteten Proben. Es wurden also aus den in Abschnitt 4.2
ausführlich erläuterten Gründen wiederum 360◦ integrierte Diffraktogramme un-
tersucht. Eine eventuell auftretende Anisotropie wird damit über die Messung der
längs und quer entnommenen Proben berücksichtigt (auf circa −8 % und −15 %
gewalzte Proben Abbildung 5.2). Wobei die Querschnitte in der Normalenrichtung-
Querichtungsebene (NR-QR-Ebene) durchstrahlt wurden und die Längsschnitte
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DSC XRD Härte
Freies Volumen
Eigenspannungen
Nanokristallisation
↑ ΔHrel ↗↗
↓ ΔHrel ↘↘
ΔHrel ↗
Zug (+) & Druck (−)
ΔHkrist ↘ Tx ↘
↑ at. Dehnung ↗
↓ at. Dehnung ↘
Δ SRO – MRO
+ at. Dehnung ↗↗
− at. Dehnung ↘
SRO = MRO
at. Dehnung ↘↗
Δ SRO – MRO
↑ HV ↘
↓ HV ↗
+ HV ↘
− HV ↗
HV ↗
Abbildung 5.7: Übersicht über die von Änderungen des freien Volumens, der Eigen-
spannungen und durch Nanokristallisation induzierten Veränderungen der Messer-
gebnisse von DSC, XRD und Härtemessung. Die senkrechten Pfeile beim freien Volu-
men stehen für eine zu (↑) bzw. Abnahme (↓). Bei den Eigenspannungen steht + für
Zug und − für Druckspannungen. Diese Grafik basiert auf den in Kapitel 2 vorge-
stellten Erkenntnissen aus der Literatur.
in der Normalenrichtung-Walzrichtungsebene (NR-WR-Ebene, siehe auch Abbil-
dung 5.2). Wie im vorangegangenen Kapitel beschrieben, wurde die minimale Ver-
kippung des Probenhalters durch eine Ebenenanpassung der Kalibrierparameter von
Kalibranten an drei Ecken des Halters berücksichtigt und die Kalibrierparameter für
jedes Diffraktogramm neu berechnet (siehe Abschnitt 3.8.2).
Auch für dieses Kapitel wurde zunächst das Verhältnis aus dem ersten (q1) und
zweiten (q2) Maximum von I(q) gebildet, um einen Hinweis auf Unterschiede der
Veränderungen zwischen SRO und MRO zu erhalten (Abbildung 5.8). Dabei zeigt
Cu45Zr45Al5Ag5 eine geringe Abnahme um 0,0002 bei −9 % Umformgrad und nach-
folgend einen Anstieg. Dennoch überschreitet kein Wert jene des Gusses. Das q1/q2-
Verhältnis fällt bei Cu36Zr48Al8Ag8 um 0,0003 ab und zeigt bei −14 % eine deutliche
Anisotropie. Diese Unterschiede zwischen den Proben haben den gleichen Betrag wie
jene bei den elastisch belasteten, allerdings ist der Fehler deutlich geringer. Die Werte
sind damit auch in der gleichen Größenordnung wie in [420], allerdings eine Größen-
ordnung geringer als für ein kugelgemahlenes Glas ermittelt wurde (0,0028) [272].
Diese Ergebnisse deuten auf geringfügige Änderungen in der SRO und MRO durch
das Walzen und mit steigenden Umformgrad hin. Im Folgenden werden daher die
Ergebnisse der Maximaanpassungen in I(q) und G(r) verglichen.
Die in Abbildung 5.10 aufgetragenen Dehnungen aus den beiden Maximapositio-
nen von I(q) zeigen stärkere Unterschiede in Abhängigkeit vom Umformgrad, als die
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Abbildung 5.8: q1/q2 Verhältnis für beide Legierungen. Die Linien dienen allein der
Orientierung. Cu45Zr45Al5Ag5 zeigt zunächst eine Abnahme und mit höherem Um-
formgrad eine Annäherung an die Werte des Gusses. Cu36Zr48Al8Ag8 sinkt und zeigt
bei −14 % eine deutliche Anisotropie.
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Abbildung 5.9: Vergleich der Positionsabhängigkeit der aus den Maximapositionen
von I(q) ermittelten atomaren Dehnungen für die verschiedenen Umformgrade für
beide Legierungen. Die Linien dienen allein der optischen Führung. Bei Cu45Zr45Al5-
Ag5 zeigen sich nur bei −9 % und −14 % hohe negative Dehnungen, welche in Längs-
und Querrichtung über die Probe weitestgehend konstant bleiben. Bei den höheren
Umformgraden sind auch nur geringe Abweichungen in Abhängigkeit der Position
festzustellen, aber die atomare Dehnung steigt bei diesen Proben mit steigendem
Umformgrad wieder an. Bei Cu36Zr48Al8Ag8 ist eine hohe negative Dehnung bei den
gewalzten Proben zu erkennen. Zusätzlich sind die Werte in Längs- und Querrich-
tung, sowie in Querrichtung auch über die Probe unterschiedlich.
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(a) Cu45Zr45Al5Ag5 (b) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung 5.10: Vergleich der aus den Maximapositionen von I(q) ermittelten und ge-
wichtet gemittelten, atomaren Dehnungen durch die verschiedenen Umformgrade für
beide Legierungen. Die Linien dienen allein der optischen Führung. Bei Cu45Zr45Al5-
Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 zeigen sich hohe negative Dehnungen und eine Richtungs-
abhängigkeit dieser.
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Abbildung 5.11: Vergleich der aus den jeweiligen Maximapositionen von G(r) ermit-
telten atomaren Dehnungen durch die verschiedenen Umformgrade für beide Legie-
rungen. Die Linien dienen allein der optischen Führung. Die MRO Maxima sind äqui-
valent zu den Werten in Abbildung 5.10. Die beiden Maxima des ersten Peaks (SRO)
weichen davon zum Teil stark ab. Außerdem ist eine Richtungsabhängigkeit der ato-
maren Dehnung insbesondere bei Cu36Zr48Al8Ag8 zu erkennen.
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Abbildung 5.12: Die Mikrohärte (HV0,1) beider Legierungen über dem Umformgrad
aufgetragen. Beide zeigen nur geringe Änderungen im Rahmen der Standardabwei-
chung. Für jeden Punkt im Diagramm wurden mindestens 80 Messungen durchge-
führt.
elastisch belasteten. Daher sind diese Änderungen auch mit dem verwendeten gerin-
gen Detektorabstand und der damit geringen Auflösung dieser Maxima möglich. Wie
im vorangegangenen Kapitel ist die atomare Dehnung auch hier eine Angabe für die
Abweichung vom gewichteten Mittel der Gussproben und zeigt damit die Verände-
rung der Struktur mit gleichem Vorzeichen in I(q) und G(r) an. Diese strukturellen
Änderungen können jedoch durch einen Anstieg oder Abfall des freien Volumens, Ei-
genspannungen oder Nanokristallisation bedingt sein. Die aus q1 berechneten atoma-
ren Dehnungen werden weit verbreitet für die Charakterisierung der MRO des Glases
angewandt [170, 276, 292, 293, 302, 428]. Die Ergebnisse aus der Anpassung der
Maxima von G(r) (Abbildung 5.11) zeigen dagegen das Verhalten der einzelnen Scha-
len (siehe Abschnitt 2.4.2). Dabei steht wie im vorangegangenen Kapitel das erste
Maximum (r1) für die SRO und zeigt Umordnungen der NN an und das dritte und
vierte Maximum sind als repräsentativ für die MRO. Zur besseren Einordnung der
atomaren Dehnungen kann man die bei einem uniaxialen Spannungszustand anlie-
gende Spannung für eine atomare Dehnung von 0,4 % mit circa 360 MPa berechnen
(E = 90GPa). Dieser Wert ist deutlich höher als die 0,1 % bzw. 90 MPa bei den elas-
tisch belasteten Proben.
Zunächst werden die Ergebnisse der Röntgenbeugung für beide Zusammensetzun-
gen getrennt vorgestellt. Wie in Abbildung 5.9 zu sehen, sind die atomaren Deh-
nungen bei Cu45Zr45Al5Ag5 über die jeweilige Probe weitestgehend konstant. Nur
bei−38 % sind geringfügig größere Schwankungen zu erkennen. Cu45Zr45Al5Ag5 zeigt
bei einem Umformgrad von −9 % bis −14 % eine starke negative atomare Dehnung
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(circa −0,2 % bis −0,3 %) in Abbildung 5.10a. Über −38 % (circa −0,08 %) bis zu −65 %
steigt die atomare Dehnung dann allerdings wieder an und wird sogar positiv (circa
0,04 %). Bei den Werten von G(r) in Abbildung 5.11a entspricht die MRO den Wer-
ten von I(q) (q1 und q2). Die Ergebnisse der SRO folgen den gleichen Trends wie jene
der MRO und in I(q), allerdings um einem Betrag von circa 0,1 % hin zu positiven
Dehnungen verschoben. Die Härte bleibt bei allen Proben relativ konstant und zeigt
mit dem Umformgrad nur geringe Tendenzen in Abhängigkeit vom Umformgrad (Ab-
bildung 5.12). Vom Guss zu −9 % sinkt die Härte um circa 10 HV0,1 um danach bei
−14 % wieder um circa 20 HV0,1 zu steigen. Das Gleiche wiederholt sich über −38 %
auf −65 %.
Die auftretenden Änderungen der Peaklage zeigen bei einem Großteil der Proben
eine negative atomare Dehnung und damit eine dichtere Struktur an [291]. Wie in
Abbildung 5.7 dargestellt, können sowohl Eigenspannungen als auch Umordnungen
hin zu höherer Dichte (Relaxation, Nanokristallisation) der Grund für diese negative
atomare Dehnung sein.
Bei Cu45Zr45Al5Ag5 gibt es kein Indiz für eine Nanokristallisation aus den DSC-
Messungen (ΔHkrist und Tx konstant), daher ist dies als eine Ursache für die negative
atomare Dehnung sehr unwahrscheinlich.
Eine Relaxation der Proben ist in den vorangegangen diskutierten Ergebnissen der
DSC-Messungen nur in geringem Maße (circa (50 ± 10) J mol−1 – gewichtetes Mittel)
bei Umformgraden von −9 % und −65 % zu erkennen. Bei den dazwischenliegenden
Umformgraden bis −38 % zeigen die Proben einen leichten Anstieg der Relaxations-
enthalpie verglichen mit dem Guss („Verjüngung“). Ein deutlicher Anstieg der Rela-
xationsenthalpie ist erst bei einem Umformgrad von über −200 % zu erkennen, dieser
wurde aber aufgrund seiner zu geringen Höhe nicht im Synchrotron untersucht. Die
Relaxation der Proben kann daher als dominierender Grund für die deutliche negative
atomare Dehnung ausgeschlossen werden.
Wie vorangegangen beschrieben, wird in der Literatur häufig ein Anstieg des frei-
en Volumens mit steigendem Umformgrad beobachtet [83, 107, 192, 209, 211, 213–
215, 444]. Dieser Anstieg korreliert laut [213] mit der SB-Dichte, ist also anscheinend
auf das durch die SBs eingebrachte freie Volumen zurückzuführen. Die Relaxations-
enthalpie der Ausgangszustände dieser Arbeiten lag jedoch fast immer weit (mehr
als 100 J mol−1) unter jener des Gusses von Cu45Zr45Al5Ag5 [83, 213, 443, 444]. Wo-
möglich ist der Ausgangszustand von Cu45Zr45Al5Ag5 bereits so „verjüngt“, dass die
Verformung durch das Kaltwalzen bei Umformgraden unter −200 % keine Änderung
bewirkt. Dabei wirkt vermutlich eine Relaxation (der Matrix) durch den Tempera-
turanstieg beim Walzen der „Verjüngung“ durch die eingebrachten SBs entgegen [4].
Damit wird das freie Volumen in einem dynamischen Gleichgewicht aus Generation
und Annihilation gehalten.
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Da bei den untersuchten Probenplättchen die Höhe nach dem Kaltwalzen nicht ver-
ändert wurde, ist ein Abbau von Eigenspannungen in diese Richtung vermieden und
diese sollten daher bei der Messung weiterhin vorhanden gewesen sein [136]. Laut
Liu et al. [83] treten in der Mitte der Proben Druckspannungen auf (Abbildung 5.6).
Genau in diesem Bereich wurden die Messpunkte als eine Linie angeordnet. Dies
stimmt wiederum mit den ermittelten negativen atomaren Dehnungen in der Beu-
gungsmessung überein.
Einen Aspekt, den man dabei noch beachten muss, ist das gemessene Volumen
bei der Röntgenbeugung. Die Messung erfolgte für jeden Messpunkt über eine Flä-
che von nur 32×16 μm, aber mit einer Probendicke circa 500 μm. Mit den Angaben
zum mittleren SB-Abstand (primäre SBs) aus [83] bleibt dieser ab einem Umformgrad
von etwa −18 % konstant bei circa 50 μm. Das in [186] ermittelte Dehnungsfeld um
ein SB erstreckt sich insgesamt über circa 30 μm Breite und bei Messungen in [441]
konnte sogar eine erweiterte Einflusszone von mehr als 200 μm festgestellt werden.
Bei den Einzelmessungen wäre es also theoretisch möglich, nur den Einfluss eines
einzelnen SB zu messen. Allerdings müsste dieses dazu aufgrund der Probendicke
perfekt parallel zum Strahl ausgerichtet sein. Die Wahrscheinlichkeit, dass dies in
beiden Richtungen (Längs und Quer) und für alle Proben erreicht wurde, ist sehr
gering. Zudem schwanken die Werte der atomaren Dehnung in Abhängigkeit der Po-
sition (alle 0,2 mm) nur sehr gering und zeigen eher kontinuierliche Veränderungen.
Es ist also auszuschließen, dass individuelle SB bei den Messungen eine bedeutende
Rolle spielen.
In der Literatur wird häufig die Härtemessung zur Untersuchung der kaltgewalz-
ten Proben angewandt und dabei zum Teil ein Abfall der Härte mit steigendem Um-
formgrad beobachtet [213, 445]. Dies wird oft mit dem Anstieg des freien Volumens
begründet [213, 445]. Es gibt aber auch Berichte von einem Ansteigen der Härte
[83, 199, 207] vom Gusszustand, bzw. erst bei zunehmender Verformung [213]. Die-
se Anstiege werden mit den durch die Verformung entstandenen Eigenspannungen
[83, 213], mit gegenseitiger Behinderung der SBs [207], aber auch mit der Ausbildung
struktureller Heterogenitäten [199] erklärt.
Es ist bekannt, dass Zugspannungen zu einem starken Abfall der Härte führen,
wohingegen Druckspannungen die Härte nur leicht erhöhen [147, 188, 189, 431].
Laut Liu et al. [83] herrschen an den Mantelflächen der kaltgewalzten Proben (ins-
besondere an den Seiten) Zugeigenspannungen vor, wohingegen im Kern Druckei-
genspannungen vorliegen (Abbildung 5.6). Daher sind die sich kaum verändernden
Härtewerte bei den Messungen im Querschnitt der Proben durch den wesentlich ge-
ringeren Einfluss von Druckspannungen auf die Härte erklärbar [147, 188, 189]. Da-
mit liegen eventuelle Unterschiede womöglich auch innerhalb der Messungenauigkeit
der Mikrohärtemessung von rund ±10 HV0,1.
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Abbildung 5.13: Veränderung der Härte mit dem Umformgrad (wahre Dehnung) aus
[213]. Die Kurve gleicht jener der atomaren Dehnung in Abbildung 5.10a unter der
Berücksichtigung, dass die Werte bei [213] auf der Oberfläche gemessen worden und
eine Eigenspannungsverteilung wie von [83] (Abbildung 5.6) beschrieben vorliegt.
Mit der in [83] beschriebenen Eigenspannungsverteilung und den atomaren Deh-
nungen in dieser Arbeit können die Ergebnisse der Härtemessung von Stolpe et al.
[213] (Abbildung 5.13) neu interpretiert werden. Diese zeigen zunächst einen Abfall
der Härte und dann mit steigendem Umformgrad ein Zunahme bis auf das Niveau
der Gussprobe. Stolpe et al. [213] erklären den Abfall mit dem Anstieg des freien Vo-
lumens, welcher dann mit steigendem Umformgrad durch Druckspannungen über-
lagert wird. Da die Härtewerte direkt auf der Oberfläche der gewalzten Proben gemes-
sen wurden und an dieser Position laut [83] Zugeigenspannungen vorliegen (Abbil-
dung 5.6), welche die gemessene Härte senken [147, 188, 189], ist anzunehmen, dass
dies die Ursache für den Abfall der Härte ist. Die berichtete Zunahme der Härte mit
steigendem Umformgrad (nach einem Minimum bei rund −10 %) würde dann eher ei-
ne Abnahme der Zugeigenspannungen an der Oberfläche zeigen. Da die Summe der
Eigenspannungen in der Probe null ergeben muss [136], kann man daraus auch eine
Abnahme der Druckeigenspannungen um den Kern annehmen. Dies würde dem in
dieser Arbeit gefundenen Trend der atomaren Dehnung entsprechen. Dafür spricht
auch, dass [83] in ihrer Arbeit trotz gemessener Zunahme des freien Volumens kein
solches Minimum in der Härte beobachten konnten und die Härtewerte in Bereich der
Druckeigenspannungen konstant bleiben. Bei den auf der Oberfläche gemessenen
Härtewerten ist jedoch auch bei [83] nach einem anfänglichen Minimum bei höheren
Umformgraden (> circa |−26 %|) eine Zunahme zu beobachten und damit eine Abnah-
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(a) (b)
Abbildung 5.14: Verhältnis der Intensitäten von r1.1 und r1.2 in Abhängigkeit des Um-
formgrades. Mit steigendem Umformgrad nimmt das Verhältnis zunächst zu, um
dann bei −38 % wieder auf Gussniveau zu sinken und nachfolgend bei −65 % leicht
anzusteigen. In (b) sind symbolisch diese Platzwechselvorgänge dargestellt.
me der Zugspannungen. Es ist also durchaus begründet anzunehmen, dass sich die
Eigenspannungen im metallischen Glas mit steigender Verformung beim Kaltwalzen
wieder verringern. Dies steht im Gegensatz zu von kristallinen Materialien berichte-
ten Tendenzen zu einem Anstieg der Eigenspannungen mit steigendem Umformgrad
[446]. Vermutlich ist dies auf die „Erweichung“ der metallischen Gläser durch plasti-
sche Verformung, im Gegensatz zur Kaltverfestigung bei kristallinen Materialien zu-
rückzuführen. Die Lokalisierung der Verformung in SBs führt dabei wohl zum Abbau
der Eigenspannungen.
Die unterschiedlichen Änderungen der atomaren Dehnung in der SRO und der
MRO (Abbildung 5.11a) können jedoch nicht einfach über Eigenspannungen erklärt
werden, welche sich theoretisch gleichmäßig auf die einzelnen Schalen auswirken
sollten [166]. Es ist jedoch aus uniaxialen Druck- und Zugversuchen bekannt, dass
die SRO eine betragsmäßig geringere Dehnung zeigt als die Schalen in der MRO
[178, 281, 283–288, 295, 299, 301]. Dieses, teilweise als größere Steifigkeit der Schale
bezeichnete Phänomen, ist durch Wechselvorgänge der Bindungen der NN zu erklä-
ren [291] (Abbildung 5.14b). Durch diese können lokal Belastungen abgebaut werden
[296]. Dies wurde auch bei [192] durch eine Erhöhung der Intensität r1.1 und deren
Verringerung bei r1.2 gefunden. Und auch bei Cu45Zr45Al5Ag5 kann man insbeson-
dere bei den hohen atomaren Dehnungen einen Anstieg des Intensitätsverhältnisses
zwischen r1.1 und r1.2 finden (Abbildung 5.14). Es gibt also eine Verschiebung von r1.2
(Zr dominiert) hin zu r1.1 (Cu dominiert).
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In Abbildung 5.9b Cu36Zr48Al8Ag8 zeigen sich im Querschnitt der gewalzten Proben
Schwankungen in der atomaren Dehnung. Cu36Zr48Al8Ag8 zeigt eine noch stärkere
negative atomare Dehnung als Cu45Zr45Al5Ag5 bei den kaltgewalzten Proben (−0,26 %
bis −0,38 %, Abbildung 5.10b). Diese verändert sich mit steigendem Umformgrad von
−7 % auf −14 % nur geringfügig. Allerdings wird durch das Walzen eine geringe Ani-
sotropie eingebracht (circa 0,05 %). Bei dieser Zusammensetzung zeigen zudem die
SRO und die MRO die gleichen Werte wie q1 und q2. Dabei wurde wie bei den elas-
tisch belasteten Proben dieser Zusammensetzung das erste Maximum in G(r) mit nur
einer Kurve angepasst (siehe Seite 104). Die Härtewerte in Abbildung 5.12 sind wie
bei Cu45Zr45Al5Ag5 mit steigendem Umformgrad weitestgehend konstant. Es ist nur
eine geringe Abnahme von 10 HV0,1 bei −7 % und eine Zunahme auf das Niveau des
Gusses bei −14 % Umformgrad zu erkennen.
In den DSC Messungen konnte eine geringe Abnahme der Kristallisationsenthalpie
festgestellt werden, jedoch keine Verschiebung von Tx. Beide Werte sind ein Indikator
für eine vorliegende Nanokristallisation [206, 224] (Tabelle 5.3). Da in [6] in Cu36Zr48-
Al8Ag8 nach dem Kaltwalzen Nanokristalle (TEM-Untersuchung) gefunden wurden,
ist dies auch hier zu vermuten.
Für Cu36Zr48Al8Ag8 ist aus den DSC-Ergebnissen keine Veränderung des Anteils
des freien Volumens durch das Walzen erkennbar. Die Argumentation von Cu45Zr45-
Al5Ag5 ist auch hier anwendbar. Die hohe Relaxationsenthalpie des Ausgangszustan-
des liegt bereits auf dem Niveau, welches bei anderen nur nach dem Kaltwalzen er-
reicht wird [444]. Vermutlich führt die plastische Verformung daher nicht zu einem
weiteren Anstieg der Relaxationsenthalpie, weil die „Verjüngung“ durch die plasti-
sche Verformung und die Relaxation durch die Temperaturerhöhung beim Walzen im
Gleichgewicht sind.
Daher sind vermutlich die durch das Walzen eingebrachten Eigenspannungen der
Hauptgrund für die negative atomare Dehnung. Auch hier kann man der vorangegan-
genen Argumentation (bei Cu45Zr45Al5Ag5) der Druckeigenspannungen im Zentrum
der Probe (wo die Beugungsmessung erfolgte) folgen.
In den quantitativen Ergebnissen der Beugungsmessung zeigt die SRO die gleiche
atomare Dehnung wie die MRO. Betrachtet man allerdings den vergrößerten Aus-
schnitt des ersten Maximums in G(r) (Abbildung 5.15), so ist eine Veränderung in
der SRO zu erkennen. Anders als bei Cu45Zr45Al5Ag5 gibt es keine gleichmäßige Ver-
schiebung der beiden Untermaxima, sondern nur eine Verschiebung von r1.1 (Cu
dominiert) zu geringeren r-Werten und eine nahezu konstant bleibende Schulter r1.2
(Zr dominiert). Beitelschmidt [6] geht davon aus, dass die in ihrer Arbeit gefundenen
Nanokristalle einer der in [447] beim Aufheizen gefundenen (CuZr2 [448] bzw Cu2ZrAl
[449]) entsprechen. In Abbildung 5.15a sind die Bindungsabstände der Cu und Zr-
Atome in diesen Strukturen eingetragen (Al hat einen zu geringen Streuquerschnitt,
140 5. Strukturelle Änderungen durch plastische Verformung
2,6 2,8 3,0 3,2 3,4
0,0
0,2
0,4
0,6
0,8
1,0
Zr-Zr
C
u-Zr
C
u-C
u
C
u-C
u
C
u-Zr
r1.2
G
(r
)
r in 
r1.1
C
u-C
u
Zr-Zr
C
u-Zr
Glas
CuZr2
Cu2ZrAl
2,7 2,8 2,9 3,0 3,1
0,7
0,8
0,9
1,0
r1.2
G
(r
)
r in 
      Guss
 Guss (r-0,01 )
 -7 % Längsschnitt
 -7 % Querschnitt
 -14 % Längsschnitt
 -14 % Querschnitt
r1.1
Abbildung 5.15: Erstes Maximum in G(r) (a) und (b) ein vergrößerter Ausschnitt der
ersten Maximums von Cu36Zr48Al8Ag8. Die Kurven wurden alle auf ihr Maximum
normalisiert und die Kurve der Gussproben zusätzlich mit einer Verschiebung von
−0,01 Å dargestellt. In (b) ist eine deutliche Änderung der Form des Maximums nach
dem Kaltwalzen zu erkennen. r1.1 verschiebt sich hin zu geringeren Atomabständen,
aber die Schulter r1.2 bleibt konstant. In (a) sind zusätzlich die beim Aufheizen kris-
tallisierenden Phasen mit ihren Bindungsabständen, sowie die aus den Atomaren
Radien ermittelten Bindungsabstände im Glas eingezeichnet.
Strukturen in Abbildung A.9). Es ist zu erkennen, dass die bei diesen Phasen kürzes-
ten Cu–Cu-Bindungen von Cu2ZrAl mit 2,69 Å immer noch größer sind als jene am
Atomradius orientierten Cu–Cu-Bindungen im Glas (2,56 Å). Die gefundene Verschie-
bung des Maximums ist daher nicht durch die Veränderung von Bindungsabständen
durch die Nanokristallisation zu erklären. Die Anpassung des Maximums mit zwei
Gauß-Funktionen zur quantitativen Auswertung ist, wie bereits auf Seite 104 be-
schrieben, nicht möglich. Da bereits kleine Änderungen in der Form des Maximums
zu einer enormen Veränderung der Funktionen führen.
Zusammengefasst zeigen die Ergebnisse aus den Beugungsmessungen, dass die
Eigenspannungen den Trend bei der atomaren Dehnung dominieren. Das freie Volu-
men ändert sich erst bei Umformgraden jenseits von −200 %, die nur für Cu45Zr45Al5-
Ag5 erreicht wurden. Die bis −14 % hohen Druckeigenspannungen von circa −0,3 %
werden bei Cu45Zr45Al5Ag5 bei der weiteren Umformung abgebaut. In beiden Zusam-
mensetzungen sind zudem Änderungen in der SRO zu erkennen. Bei Cu45Zr45Al5Ag5
orientieren sich die Bindungen neu und führen zu einer Abnahme von Bindungen
größerer Länge (Zr-dominiert) und einer Zunahme von Bindungen geringerer Län-
ge (Cu-dominiert). Für Cu36Zr48Al8Ag8 ist nur eine qualitative Aussage möglich: die
Cu-dominierten Bindungen zeigen eine Verschiebung, wohingegen die Zr-dominierten
konstant bleiben. Im folgenden Abschnitt wird auf diesen Erkenntnissen aufbauend
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QuerLängs
(a)
QuerLängs
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Abbildung 5.16: Schematische Darstellung der SB-Struktur in den Proben nach dem
Kaltwalzen (a) und nach dem Druckversuch (b), mit eingezeichneter Belastungsrich-
tung im Druckversuch. Nach dem Druckversuch sind in den Längs-Proben die SBs
wie nach dem Walzen in Abhängigkeit der Seitenfläche circa 90◦ oder 45◦ orientiert.
Bei den Quer-Proben sind nach dem Druckversuch die SB auf allen Seiten in beide
Richtungen orientiert. Die eingebrachten SBs aus dem Kaltwalzen werden nur bei
den Längs-Proben reaktiviert, aber bei den Quer-Proben nicht.
betrachtet, wie sich diese Strukturänderungen auf die mechanischen Eigenschaften
auswirken, oder inwiefern die Orientierung der SBs eine bestimmende Rolle spielt.
5.1.2 Mechanische Eigenschaften
Wie in Abbildung 5.2 gezeigt, wurden für die Druckversuche Proben in Längs- und
Querrichtung aus den gewalzten Platten entnommen. Dies geschah mit dem Ziel den
Einfluss der SB Orientierung in der Vorverformung auf die mechanischen Eigenschaf-
ten der Proben zu untersuchen. In Abbildung 5.16a ist der Verlauf und die Orientie-
rung der SBs nach dem Kaltwalzen auf den Längs- und Querproben schematisch
dargestellt. Es ist bekannt, dass SBs bei geeigneter Orientierung zur Belastungsrich-
tung (circa 45◦) wieder aktiviert werden können [183]. Jedoch wurde nur ein Bericht
publiziert, in dem dieser Orientierungseinfluss vom Einfluss der SBs als Heteroge-
nität bei der Verformung getrennt wurde [450]. Dabei wurden schmelzgesponnene
Bänder in unterschiedliche Richtungen kaltgewalzt. Diese zeigten dann in Abhängig-
keit von der Walzorientierung eine variierende Streckgrenze [450]. Durch die bei den
Längsproben circa im 45◦-Winkel und damit in Richtung der maximalen Scherspan-
nung beim Druckversuch orientierten SBs und die in den Querproben parallel zur
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Belastungsrichtung orientierten SBs wird die Trennung dieser beiden Einflüsse auf
die mechanischen Eigenschaften möglich.
Die Druckproben wurden an den Seitenflächen poliert, um die beim Druckversuch
entstandenen SB zu charakterisieren. Damit die plastische Verformung der Proben
nachvollzogen werden konnte, wurden diese bei Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8-
Ag8 in drei Schritten erst bis zur Stauchgrenze, dann bis auf rund 1 % plastische
Stauchung und schließlich bis zum Bruch belastet und nach jedem Schritt die Sei-
tenflächen im REM untersucht.
Von den polierten Proben sind in Abbildung 5.17 jeweils eine repräsentative Längs-
und Querprobe von Cu45Zr45Al5Ag5 gezeigt (für die andere Legierung in Abbildung A.7
im Anhang). Aufgrund des Polierens gibt es keine sichtbaren Unterschiede zwischen
den Längs- und den Querproben. Trotz des Polierens sind auf den Seitenflächen
kleinere Kratzer und Verunreinigungen zu erkennen, welche aber bei der Verformung
keine Rolle spielen sollten.
(a) (b)
Abbildung 5.17: Repräsentative lichtmikroskopische Aufnahmen der Seitenflächen
der polierten Längs- (a) und Querproben (b) von Cu45Zr45Al5Ag5 im Ausgangszu-
stand. Es sind auf der polierten Seitenfläche keine SB, aber kleine Kratzer und Ver-
unreinigungen zu erkennen.
Bei den bis zur Stauchgrenze belasteten Proben in Abbildung 5.18 kann man keine
Unterschiede zu den Ausgangsproben feststellen. Es sind keinerlei von SB herrüh-
renden Stufen oder gar Risse zu erkennen (siehe Abbildung 5.18).
Erst nach einem Prozent plastischer Verformung sind deutliche Scherstufen auf
den polierten Seitenflächen der Druckproben zu erkennen (Abbildung 5.19). Die SBs
der Querproben sind auf allen Seitenflächen nahezu alle im Bereich von rund 47◦
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(a) Cu45Zr45Al5Ag5, Längs, −9 % (b) Cu45Zr45Al5Ag5, Quer, −14 %
(c) Cu36Zr48Al8Ag8, Längs, −14 % (d) Cu36Zr48Al8Ag8, Quer, −7 %
Abbildung 5.18: Repräsentative REM-Aufnahmen der Seitenflächen der Längs- und
Querproben nach der Belastung bis zur Stauchgrenze. Es sind keine SB zu erkennen.
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bis 49◦ orientiert (einige wenige 90◦, siehe Abbildung 5.21). Dies entspricht den für
den Druckversuch typischen Werten für metallische Gläser [451]. Dieser Winkelbe-
reich ist auch auf zwei gegenüberliegenden Seitenflächen der Längsproben vertreten
(in Abbildung 5.20 gezeigt). Die anderen beiden Seitenflächen zeigen jedoch nahe-
zu nur SBs in circa 90◦-Orientierung zur Lastrichtung. In Abbildung 5.16b ist die
SB-Struktur beim Druckversuch schematisch dargestellt. Beim Vergleich mit der SB-
Struktur der Proben des gewalzten Ausgangszustandes fällt auf, dass die der Längs-
proben identisch ist und in den Querproben verändert. Dies zeigt, dass die SBs aus
dem Kaltwalzen bei den Längsproben im Druckversuch wieder aktiviert werden. Bei
den Querproben bildet sich dagegen wie bei den Gussproben eine neue SB-Struktur
aus. Allerdings ist die Anzahl der SBs in den Querproben gegenüber den Gussproben
deutlich erhöht (siehe weiße Pfeile in Abbildung 5.19 und 5.22) Bei Cu45Zr45Al5Ag5
treten in den −14 % umgeformten Proben teilweise schon Risse nach 1 % plastischer
Verformung auf und auch bei den Querproben von Cu36Zr48Al8Ag8 (−7 % Umform-
grad, rote Pfeile).
Die Seitenflächen der Längs- und Querproben stellen sich bei Cu45Zr45Al5Ag5 und
Cu36Zr48Al8Ag8 nach dem Bruch ähnlich dar wie nach 1 % plastischer Stauchung
(Abbildung 5.20). In Querrichtung treten auf allen Seitenflächen vermehrt SBs in 47◦
bis 49◦ und 90◦ Richtung auf, aber auch einige Risse sind zu erkennen (insbesondere
bei Cu45Zr45Al5Ag5, rote Pfeile). Die Längsproben zeigen ein massives SB-Aufkommen
an den Seiten mit 90◦ Orientierung. Auf den anderen Seitenflächen scheinen aller-
dings etwas weniger SBs mit 47◦ bis 49◦, als in Querrichtung vorhanden zu sein. Der
Umformgrad hat dabei in den REM-Aufnahmen keinen offensichtlich erkennbaren
Einfluss.
Für beide Legierungen wurden außerdem an den gebrochenen Proben die SB-
Winkel bezogen auf die Druckachse gemessen (Abbildung 5.21). Die Werte schwanken
ohne deutlichen Trend innerhalb der Standardabweichung. Die recht hohen Stan-
dardabweichungen liegen vermutlich an der teils starken plastischen Verformung
und der damit verbundenen Ausbauchung der Proben [179, 360, 361] (Beispielhaft
in Abbildung 5.20f zu erkennen). Dies führte in den zum Teil höher aufgelösten REM-
Aufnahmen zu einer Unsicherheit beim Festlegen der Druckachse während der Mes-
sung. Dennoch zeigen diese Messungen, dass die SBs für den Guss, die Quer- und
Längsproben annähernd gleich in Richtung der maximalen Scherspannung (45◦) ori-
entiert sind und die Orientierung der durch das Kaltwalzen eingebrachten SBs keinen
erkennbaren Einfluss auf den SB-Winkel hat.
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(a) Cu45Zr45Al5Ag5, Längs, −9 % (b) Cu45Zr45Al5Ag5, Quer, −9 %
(c) Cu36Zr48Al8Ag8, Längs, −7 % (d) Cu36Zr48Al8Ag8, Quer, −7 %
Abbildung 5.19: Repräsentative REM-Aufnahmen der Seitenflächen der Längs- und
Querproben nach der Belastung bis 1 % plastischer Stauchung. Für die Längspro-
ben werden nur die Seitenflächen gezeigt, welche sich von jenen der Querproben
unterschieden. Beide Typen der Seitenflächen sind in Abbildung 5.20 zu finden. An
den Oberflächen sind deutlich SBs zu erkennen. In Längsrichtung auf einer Seite im
90◦ Winkel, auf der anderen und in Querrichtung sind die meisten SBs circa in 45◦
orientiert. Die SBs sind mit weißen Pfeilen markiert, Risse mit roten.
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In Abbildung 5.23 ist zu erkennen, wie sich die gezeigten Unterschiede in der Aus-
bildung und Ausbreitung der SBs auf die mechanischen Eigenschaften auswirken.
Die gemittelten, charakteristischen Werte sind in Tabelle 5.4 und für die Stauchgren-
ze (Rp0, 2, wahr) und die plastische Stauchung (εp, wahr) in Abbildung 5.24 zusammen-
gefasst. Wie in den vorangegangenen Abschnitten werden diese zunächst für jede
Legierung einzeln betrachtet.
Die gewalzten Proben von Cu45Zr45Al5Ag5 zeigen in Längs- und Querrichtung
deutliche Unterschiede untereinander und zu den Gussproben (Abbildung 5.23a). In
Querrichtung steigt die Stauchgrenze und die Druckfestigkeit durch das Kaltwalzen
an. Dieser Anstieg ist bei −9 % maximal (für Rp 214 MPa, für Rm 213 MPa) und nimmt
bei −14 % wieder leicht ab (für Rp 108 MPa, für Rm 193 MPa bezogen auf den Guss-
zustand). In den Längsproben nimmt die Stauchgrenze ab (14 MPa bzw. 380 MPa).
Die Druckfestigkeit steigt jedoch zunächst um 45 MPa und fällt dann deutlich um
410 MPa bei einem Umformgrad von −14 %. Dies kann zum einen an der Vielzahl
reaktivierter SBs liegen, aber auch an durch das Walzen entstandenen Poren, bzw.
Hohlräume [196]. Diese entstehen an sich überschneidenden SBs und können ähn-
lich wie Poren aus dem Guss zu einem früheren Versagen führen [196]. Bereits beim
Walzen können auch Risse im Material entstehen, welche durch das Schneiden und
Schleifen bei der Präparation nicht mehr sichtbar sind. Bei eben diesen Längspro-
ben mit dem Umformgrad von −14 % mussten einige Proben mit Rissen aussortiert
werden (siehe Abbildung A.8 im Anhang). Womöglich waren jedoch auch in den ande-
ren Proben kleinere Risse vorhanden, welche aufgrund der nachfolgend diskutierten
Orientierungsabhängigkeit besonders bei den Längsproben zum früheren Versagen
führten.
Die plastische Stauchung ist für Cu45Zr45Al5Ag5 verglichen mit dem Gusszustand
deutlich erhöht. Sie steigt von (0,6 ± 0,3) % im Guss bei einem Umformgrad von −9 %
auf (10,3 ± 7,5) % in den Quer- und (7,9 ± 1,8) % in den Längsproben. Nimmt jedoch
bei einem Umformgrad von −14 % wieder auf (3,6 ± 1,1) % bzw. (5,8 ± 2,2) % ab. Die
hohe plastische Stauchung bei den Querproben mit −9 % Umformgrad ist durch ei-
ne besonders plastische Probe dominiert, was sich auch im Fehlerbalken in Abbil-
dung 5.24a zeigt. Die Abnahme der plastischen Dehnung bei allen Proben mit einem
Walzgrad von −14 % ist wahrscheinlich den Rissen in dieser gewalzten Platte geschul-
det, welche trotz des Aussortierens der fehlerhaften Proben wohl zu einem früheren
Versagen führten.
Dies wird insbesondere mit Blick auf die Ergebnisse von Cu36Zr48Al8Ag8 deutlich,
wo die Stauchgrenze und die Festigkeit in Querrichtung mit steigendem Umformgrad
ansteigen und in Längsrichtung verglichen damit eher sinken (Abbildung 5.23b). Da-
bei steigt die Festigkeit in den Querproben um circa 111 MPa bei einem Umformgrad
von −7 % und um 189 MPa bei −14 % und auch in den Längsproben um zunächst
5.1. Kaltwalzen 147
(a) Längs, −9 % (b) Längs, −14 % (c) Quer, −9 %
(d) Längs, −7 % (e) Längs, −7 % (f) Quer, −14 %
Abbildung 5.20: Repräsentative REM-Aufnahmen der Seitenflächen der Längs- und
Querproben nach der Belastung bis zum Bruch. (a)–(c) Cu45Zr45Al5Ag5 und (d)–(f)
Cu36Zr48Al8Ag8. Es sind je zwei repräsentative Aufnahmen für die Längsproben und
eine für die Querproben gezeigt. Die SBs sind bei den Längsproben jeweils auf zwei
gegenüber liegenden Seiten in circa 45◦ bzw. 90◦ orientiert. Bei den Querproben sind
beide Orientierungen auf allen Seitenflächen zu finden (Abbildung 5.16b). Die SBs
sind mit weißen Pfeilen markiert, Risse mit roten.
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Abbildung 5.21: Mittlerer SB-Winkel bezogen auf die Druckachse, ermittelt an gebro-
chenen Proben der Legierungen Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8. Die Unterschie-
de zwischen den Zuständen folgen keinem Trend mit dem Umformgrad und liegen
innerhalb der Standardabweichung.
47 MPa bei −7 % nähert sich aber bei −14 % wieder an den Gusszustand an (Tabel-
le 5.4). Die Stauchgrenze folgt diesem Trend und liegt im Mittel circa 125 MPa unter
der Festigkeit.
Die plastische Stauchung ist für beide Umformgrade und Probenorientierungen
erhöht und bleibt unabhängig vom Umformgrad konstant bei rund 9,5 % bei den
Querproben und rund 5,5 % bei den Längsproben, streut aber bei −14 % geringer.
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(a) Cu45Zr45Al5Ag5, Guss
(b) Cu36Zr48Al8Ag8, Guss (c) Cu36Zr48Al8Ag8, Guss
Abbildung 5.22: REM-Aufnahmen der Seitenflächen repräsentativer Gussproben nach
der Belastung bis zum Bruch. SBs mit weißen Pfeilen markiert.
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Abbildung 5.23: Kurven des Druckversuchs der Proben in Längs- und Querrichtung
(Guss nur Längs). Die Dehnung wurde aus dem maschinensteifigkeitskorrigierten
Traversenweg berechnet. Es ist eine Zunahme der plastischen Stauchung erkennbar.
Die Druckfestigkeit steigt in Querrichtung tendenziell an und fällt in Längsrichtung
ab.
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Abbildung 5.24: Stauchgrenze und plastische Stauchung in Abhängigkeit vom Um-
formgrad und der Entnahmerichtung der Proben. Die Stauchgrenze steigt in den
Querproben von Cu45Zr45Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 an, in den Längsproben sinkt
sie verglichen mit dem Guss ab. Die plastische Stauchung steigt für Cu45Zr45Al5Ag5
und Cu36Zr48Al8Ag8 für alle gewalzten Proben an.
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Das Kaltwalzen und die Orientierung der entnommenen Proben zeigen legierungsu-
nabhängige Einflüsse auf die mechanischen Eigenschaften der Proben. In den Quer-
proben kann eine erhöhte Druckfestigkeit gefunden werden. Verglichen damit sinkt
die Festigkeit in den Längsproben mit steigendem Umformgrad, auch wenn sie bei
geringen Umformgraden teilweise über den Werten des Gusses liegt. Die Stauchgren-
ze ist in Querrichtung für beide Legierungen gegenüber dem Gusszustand erhöht. In
Längsrichtung ist sie für beide Legierungen bei einem Umformgrad von −14 % redu-
ziert und folgt damit dem Trend der Druckfestigkeit.
Es wurde in der Literatur bereits berichtet, dass Proben mit vorher eingebrachten
SBs eine hohe plastische Verformung, aber auch eine Verringerung der Druckfestig-
keit zeigen [183]. Die SBs waren dabei circa im 45◦ Winkel orientiert (bzgl. der Belas-
tungsrichtung), also entsprechend der maximalen Scherspannung, welche entschei-
dend für die Aktivierung der STZs ist [3, 451]. Es ist bekannt, dass SBs ein höheres
freies Volumen als die Matrix haben und STZs in ihnen mit geringerer Aktivierungs-
energie als in der unverformten Matrix aktiviert werden können [3]. Damit sind in
Richtung der maximalen Scherspannung orientierte SBs dazu prädestiniert, durch
die „erleichterte“ Aktivierung der STZs und deren Perkolation reaktiviert zu wer-
den (Abbildung 5.26). Dies äußert sich makroskopisch in einer verringerten Stauch-
grenze. Sind die vorher eingebrachten SBs leicht abweichend orientiert, so steigt die
Stauchgrenze wieder an. Für die Perkolation der STZ im vorhandenen SB muss dann
eine höhere Spannung erreicht werden, da sie nicht mehr in Richtung der maximalen
Scherspannung, sondern in einer Richtung mit geringerer Scherspannung orientiert
ist. Es ist davon auszugehen, dass bei einer ausreichend großen Abweichung der
Orientierung der vorhandenen SBs in der Ebene der maximalen Scherspannung die
Aktivierungsenergie für STZs in der Matrix erreicht wird, sich ein neues SB bildet
und die vorhandenen nicht wieder reaktiviert werden. Neben der Aktivierungsenergie
für die STZs in SBs ist also auch deren Orientierung zur Belastungsrichtung ent-
scheidend.
Aus der vorangegangenen Diskussion der REM-Bilder in Abbildung 5.19 und 5.20
während und nach dem Druckversuch ist dies eindeutig zu erkennen. Offensichtlich
werden die durch das Kaltwalzen eingebrachten SBs bei den Längsproben wieder
aktiviert. Beim Vergleich mit den schematisch dargestellten SBs vor und nach dem
Druckversuch in Abbildung 5.16 ist deren Orientierung in Längsrichtung identisch.
Die in den Querproben parallel zur Druckrichtung orientierten SBs werden offen-
sichtlich nicht reaktiviert, sondern neue, in Richtung der maximalen Scherspannung.
Dies erkennt man auch an den SB-Winkeln in Abbildung 5.21, welche für die Längs-
und Querproben ähnlich orientiert sind.
Scudino et al. [200], Zhang et al. [179] und Yu et al. [452] berichten von einem
Anstieg der Festigkeit und der plastischen Verformung der Proben nach der plasti-
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schen Verformung von metallischen Gläsern. In allen drei Fällen erfolgte diese an
Rundstäben und erzeugt daher eine ungleichmäßige Verformung über die Probe. Da-
durch werden zum einen Eigenspannungen [179] und zum anderen SBs in unter-
schiedlichen Orientierungen eingebracht [200]. Liu et al. [83] berichten aber auch
beim Kaltwalzen von Platten von eingebrachten Eigenspannungen (Abbildung 5.6)
und auch die Ergebnisse aus dem vorangegangenen Abschnitt deuten darauf hin,
dass Eigenspannungen auch in den Proben dieser Arbeit eine Rolle spielen. Der An-
stieg der plastischen Verformung bei den kaltgewalzten Proben (verglichen mit dem
Guss) kann auch durch die Eigenspannungen nach dem Kaltwalzen und der daraus
resultierenden Verteilung der plastischen Verformung auf mehrere SBs begründet
werden. Allerdings konnten bei den in Längs- und Querrichtung entnommenen Pro-
ben in den vorangegangen diskutierten Untersuchungen keine Hinweise auf deutliche
Unterschiede im Eigenspannungszustand festgestellt werden. Die Unterschiede zwi-
schen diesen Proben können daher nicht über den Eigenspannungszustand erklärt
werden. Auch wenn außerdem auch von der Ausbildung eines Eigenspannungsfeldes
um ein SB berichtet wird [186, 441, 442], welches allerdings bei einem durchgehen-
den („erwachsenen“) SB durch eine „Gleichrichtung“ der Spannungsfelder der STZs
wieder abgebaut wird [453].
Eine Erklärung für die erhöhte Stauchgrenze und Druckfestigkeit der Querproben
soll nun mit Hilfe dieser Erkenntnisse gefunden werden. Eine Reaktivierung der SBs
in den Querproben kann ausgeschlossen werden, dennoch werden in und um die SBs
bevorzugt STZ aktiviert. Man kann also diese Proben vereinfacht als ein Komposit aus
„verjüngten“ Ebenen (SBs) und einer verglichen damit relaxierten Matrix betrachten
(siehe Abbildung 5.26). Die plastische Verformung läuft bei den Querproben auch in
SBs in rund 45◦-Richtung ab (Abbildung 5.20). Dafür muss jedoch auch in der Ma-
trix eine Aktivierung von STZs und deren Perkolation erfolgen. Da die STZs primär
in den SBs aktiviert werden, wird die Verformungsarbeit verteilt. Dies führt zur De-
lokalisierung der Verformung und vermutlich zur Initiierung mehrerer SBs, welche
durch das Spannungsfeld aufgrund der lokal unterschiedlichen Verformung bzw. der
STZs [3] in ihrer Bildung und Bewegung behindert und von der Richtung der ma-
ximalen Scherspannung abgelenkt werden. Dies zeigt sich als erhöhte Stauchgrenze
gegenüber dem Gusszustand und den Längsproben. In Abbildung 5.25 ist in diesem
Zusammenhang zu sehen, wie sich bei den Querproben eine solche unregelmäßige
SB-Struktur ausgebildet hat.
Die Stauchgrenze und die Druckfestigkeit steigen bei den Querproben mit steigen-
dem Umformgrad an und sinken bei den Längsproben. In diesem Zusammenhang
wurde berichtet, dass die SB-Dichte bis zu einem Umformgrad von rund −7 % an-
steigt [83] und sich danach bis −20 % durch die zunehmende Höhenreduktion und
Scherung der vorhandenen SBs nur deren Winkel ändert. Eine erhöhte SB-Dichte,
154 5. Strukturelle Änderungen durch plastische Verformung
(a)
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Abbildung 5.25: Detail-REM-Aufnahmen einer Quer- (a) und einer Längsprobe (b).
Die SB-Struktur ist bei der Querproben eher unregelmäßig, es kommt häufig zu Auf-
spaltungen. In der Längsprobe sind die SBs sehr regelmäßig in 45◦-Winkel orientiert.
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Abbildung 5.26: Vereinfachte zweidimensionale Darstellung der SB-Ausbreitung in
Quer- (a) und Längsproben (b). In Querrichtung muss ein SB durch den vorhande-
nen „verjüngten“ Bereich (SBs) schneiden und wird abgelenkt, bzw. spaltet sich auf.
In den Längsproben sind diese Bereiche in Richtung der maximalen Scherspannung
ausgerichtet und werden daher wieder reaktiviert.
welche zu einer Abnahme der Stauchgrenze führen könnte, ist demnach mit dem
zunehmendem Umformgrad in dieser Arbeit (−7 % bis −14 %) nicht zu anzunehmen.
Die zunehmende Verformung eines SB führt jedoch zur Verbreiterung der von ihm
beeinflussten Zone (40 μm Breite bei 2 % und 160 μm bei 6 % Stauchung [185]). In
diesen verbreiterten Bereichen können wiederum STZs mit einer geringeren Energie,
als in der Matrix aktiviert werden und führen zu einer bevorzugten Reaktivierung der
SBs [3]. Daher sinkt die Festigkeit für die Längsprobe. Bei den Querproben werden
die SBs nicht reaktiviert, sondern stellen wie vorangegangen erläutert Hindernisse
für die SB-Bewegung und Ausbreitung dar. Daher steigt die Festigkeit in den Quer-
proben wahrscheinlich aus diesem Grund.
Einen weiteren Aspekt stellt die nominell elastische Verformung der Glasmatrix
beim Kaltwalzen dar. Auch hierbei können STZs mit geringer Aktivierungsener-
gie in der Matrix aktiviert werden, welche bei den nachfolgenden Drucktests nicht
mehr zur Verfügung stehen und damit die Stauchgrenze erhöhen (mechanische
Relaxation)[159, 332]. Dass auch die Stauchgrenze in den Längsproben bei niedri-
gen Umformgraden zunächst ansteigt, kann zum einen daran liegen, zum anderen
aber auch auf eine nicht optimale Orientierung der vorhandenen SBs zurückgeführt
werden.
Zusätzlich deuten die Ergebnisse des vorherigen Abschnitts auf eine teilweise auf-
tretende Nanokristallisation hin. Auch diese könnte zu einem Anstieg der Festigkeit
führen.
Die plastische Stauchung liegt für alle kaltgewalzten Proben bei über 3 %. Ein deut-
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licher Anstieg der plastischen Stauchung verglichen mit dem Guss ist bei Cu45Zr45-
Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 zu erkennen. Die Berichte aus der Literatur zeigen die
gleiche Tendenz zu einem Anstieg der plastischen Verformung im Bereich auf 3 % bis
14 % [195, 200, 211].
Diese hat jedoch bei den Quer- und Längsproben offensichtlich unterschiedliche
Ursachen. In Querrichtung werden die SBs abgelenkt und aufgespalten und dadurch
die plastische Verformung in der Probe verteilt. In den Längsproben werden dagegen
existierende SBs reaktiviert und führen damit zur Verteilung der Verformung (siehe
Abbildung 5.25 und 5.26).
Beim Elastizitätsmodul (E) ist für alle drei Zusammensetzungen eine schwache
Tendenz zur Abnahme zu erkennen (um circa 1 GPa bis 4 GPa). Diese liegt allerdings
im Bereich der Standardabweichung der Messungen. Ein solche, geringe Abnahme
wurde auch in [197, 199] beobachtet und mit einem Anstieg des freien Volumens
[197] bzw. der Heterogenitäten [199] in den Proben erklärt. Grundsätzlich führt ein
höheres freies Volumen, also weniger „starke“ Bindungen zwischen den Atomen zu
einer Abnahme des E-Modul [428]. Da der ermittelte Anstieg des freien Volumens
bei den untersuchten Proben in dieser Arbeit jedoch vernachlässigbar ist, war eine
Änderung des E-Modul auch nicht zu erwarten.
Die repräsentativen Bruchflächen je einer Guss- und einer kaltgewalzten Probe
sind in Abbildung 5.27 dargestellt. In beiden ist der Gewaltbruch als heller Bereich
am Rand zu erkennen. Der Bereich des Rissfortschritts im Zentrum der Proben [352]
ist zerklüftet und zeigt die für metallische Gläser typischen ader- („vein-“) und fluss-
artigen („river-like“) Strukturen [454, 455]. Bei der gewalzten Probe ist dieses zer-
klüftete Profil deutlich ausgeprägter und deutet damit auf eine Beteiligung mehrerer
SBs am Bruch hin. Die Fläche der Rissausbreitung in der Gussprobe ist dagegen
wesentlich glatter, was auf weniger am Rissfortschritt beteiligte SBs hindeutet. Die
höhere plastische Verformung in den gewalzten Proben zeigt sich also auch in den
Bruchflächen.
Die Veränderungen in der Struktur sind für beide Legierungen ähnlich. Es gibt
keinen Anstieg des freien Volumens, aber bei beiden spielen Eigenspannungen eine
bedeutende Rolle in den Proben. Diese führen bei Cu45Zr45Al5Ag5 auch zu nachweis-
baren Veränderungen in der SRO. Bei Cu36Zr48Al8Ag8 ist außerdem zu vermuten,
dass Nanokristallisation auftritt. Für weitergehende Aussagen bezüglich der Vertei-
lung der Eigenspannungen bedürfen die Ergebnisse jedoch einer noch gezielteren
Probenentnahme aus den kaltgewalzten Platten und Messungen über die gesamte
Probe (Karten). Hierbei könnte eine richtungsabhängige Auswertung der Beugungs-
daten (ergänzend zu Shakur Shahabi et al. [186]) noch weitere Hinweise auf den
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Abbildung 5.27: REM-Aufnahmen repräsentativer Bruchflächen einer Guss- (a) und
einer kaltgewalzten Probe (b) (Längs, −7 %) von Cu36Zr48Al8Ag8. Die Bruchflächen
zeigen die für metallische Gläser typischen ader- („vein-like“; weiße Pfeile) und fluss-
artigen („river-like“; rote Pfeile) Strukturen. Aufgrund der größeren Anzahl an SB und
ihrer Interaktion ist die Bruchfläche der gewalzten Probe wesentlich zerklüfteter.
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Abbildung 5.28: Schema der möglichen PEL mit einem mehr und einem minder he-
terogenem Ausgangszustand, einer relaxierten Probe und der möglichen PEL nach
der elastischen bzw. plastischen Belastung (kaltwalzen). Bei der plastisch verformten
Probe gibt es Bereiche höherer (verformt) und niedrigerer (unverformt) potentieller
Energie, allerdings wirkt sich das kaum auf die Häufigkeitsverteilung der Zustände
aus.
Eigenspannungszustand und die Veränderungen in der SRO und MRO durch das
Walzen geben.
Im Bild der PEL vom Beginn diese Kapitels (Abbildung 7.1) ist die Häufigkeitsvertei-
lung der potentiellen Energie kaum durch das Kaltwalzen verändert. Die Ergebnisse
wurden alle über ein, verglichen mit den Heterogenitäten, großes Volumen durchge-
führt. Dabei haben die Änderungen in der Struktur durch die beim Walzen einge-
brachten SBs einen so geringen Anteil am Gesamtvolumen, dass sich die Messwerte
kaum ändern. Die Kurve der plastisch belasteten Probe wurde für die kaltgewalz-
ten Proben in Abbildung 5.28 angepasst und zeigt damit keine derart überschätzte
Häufigkeit „verjüngter“ Zustände.
Die eingebrachte Verformung beim Kaltwalzen und die daraus resultierende Än-
derung der Struktur führt zu Änderungen in der Festigkeit und einer Erhöhung der
plastischen Verformung im Druckversuch für alle Legierungen. Dabei scheinen nicht
nur die gefundenen Strukturänderungen einen großen Einfluss auf die mechani-
schen Eigenschaften zu haben, sondern auch die Entnahmerichtung der Proben bzw.
die Orientierung der beim Kaltwalzen eingebrachten SBs (Abbildung 5.26). Mit deren
Orientierung kann man Einfluss auf die Stauchgrenze und die Festigkeit nehmen.
Bei einer Orientierung in Richtung der maximalen Scherspannung (circa 45◦) sin-
ken tendenziell die Werte der Stauchgrenze und der Druckfestigkeit, da vorhandene
SBs reaktiviert werden. Bei einer Orientierung in Druckrichtung ist ein Anstieg dieser
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Werte zu beobachten, da SBs neu gebildet werden müssen und diese durch die vor-
handenen in ihrer Ausbreitung behindert werden. Dies zeigt eindrücklich, dass nicht
nur der gemittelte Gehalt des freien Volumens für die mechanischen Eigenschaften
entscheidend ist, sondern auch seine Verteilung in der Probe. Zudem scheinen so-
wohl Eigenspannungen, als auch das freie Volumen die Aktivierungsenergie für STZs
so zu beeinflussen, dass die Verformung delokalisiert wird.
5.2 High Pressure Torsion - HPT
In den vorangegangenen Abschnitten waren die Änderungen in der Struktur der Pro-
ben zumeist sehr gering. In diesem Abschnitt soll durch enorm hohe Umformgrade
mittels HPT auch eine maximale Änderung in der Struktur bewirkt werden. Der beim
Kaltwalzen noch geringe Volumenanteil an SBs in der Struktur soll durch eine Sche-
rung von über 250 000 % am Rand (80 Umdrehungen) deutlich erhöht werden [193].
Die Annahme dabei ist, dass ein höherer Anteil an SBs zu deutlichen Änderungen
der Ergebnisse der DSC-Messung und der Röntgenbeugung führt, da sich damit der
Anteil der „verjüngten“ Struktur ändert. Sich also vermutlich eine PEL und Häufig-
keitsverteilung der Zustände ergibt, wie sie zu Beginn des Kapitels in (Abbildung 5.1
vorgestellt wurde.
Die Probenscheibchen wurden hierfür wie in Abschnitt 3.4.1 beschrieben, mit ei-
nem Stempeldruck von 4 GPa bzw. 8 GPa 80 Umdrehungen tordiert. Dabei ist die
Scherung von der radialen Position im „Probenscheibchen“ abhängig, im Zentrum
circa null und am Rand maximal. Die ersten Proben wurden von unserem Projekt-
partner an der Universität Wien zunächst für Röntgenbeugungsexperimente in der
„Draufsicht“ hergestellt. Für eine zwei Jahre später stattfindende weitere Messzeit
am Synchrotron wurden zusätzlich Querschnitte dieser Proben und von Proben, an
welchen in Wien Nanoindentation durchgeführt wurde und die später (2 Jahre) her-
gestellt wurden, untersucht. Die Messung beider Chargen garantiert die Vergleich-
barkeit der DSC-, Röntgenbeugungs-, und Nanoindentationsergebnisse, auch wenn
eine Relaxation bei Raumtemperatur (RT) wie bei den kaltgewalzten Proben eher aus-
geschlossen werden kann.
Zunächst werden nun die Ergebnisse der DSC-Messungen und nachfolgend der
Röntgenbeugung und der Nanoindentation vorgestellt, um diese schließlich gemein-
sam zu diskutieren.
In Abbildung 5.29 sind die Kristallisationsenthalpien dargestellt. Dafür wurden je-
weils aus den bei 4 GPa bzw. 8 GPa tordierten Probenscheibchen je zwei Teile aus dem
Bereich des Randes und aus der Mitte untersucht. Es ist eine geringe Abnahme der
Kristallisationsenthalpie und damit ein möglicher Anteil von 1 % bis 3 % kristalliner
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Abbildung 5.29: Kristalistationsenthalpie uber den Behandlungszustand und die Pro-
benposition aufgetragen. Die Änderungen bleiben für die Proben aus der Mitte im
Bereich der Standardabweichung der Gussprobe. Die Randproben sind demgegen-
über leicht verringert.
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Abbildung 5.30: (a) DSC-Kurven des Bereichs der Relaxation (Abschnitt 3.7). (b) Ge-
wichtete Mittel der Relaxationsenthalpie über die Position und den Stempeldruck
aufgetragen. HPT führt zu einer ausgeprägten Relaxation. Der Unterschied zwischen
Rand und Mitte ist nicht eindeutig, allerdings nimmt die Ausprägung der Relaxation
mit steigendem Druck zu.
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Tabelle 5.5: ΔHkrist in kJ mol−1 der HPT-Proben und der kristalline Anteil, bezogen
auf die ΔHkrist der Gussproben, sowie Tg, Tx und die Temperatur des exothermen
Minimums der Kristallisation Tpeak (alle in K). Sowie ΔHrel in kJ mol−1 der HPT Proben,
sowie der Anteil der DSC-Kurven mit einem Minimum bei circa 600 K. Falls nicht
anders vermerkt wurden von jedem Zustand mindestens zwei Proben gemessen. Die
angegebenen Fehler sind Standardabweichungen der systematische Fehler kann für
die Temperaturen mit ±1K abgeschätzt werden.
Guss HPT – 4GPa HPT – 8GPaMitte Rand Mitte Rand
ΔHkrist −4,95 ± 0,13 −4,88 ± 0,02 −4,79 ± 0,07 −4,90 ± 0,05 −4,80 ± 0,04
% Krist 0,0 ± 0,0 1,4 ± 2,3 3,2 ± 1,2 1,1 ± 1,7 3,2 ± 1,8
Tg 711 ± 3 701 ± 5 704 ± 4 701 ± 1 704 ± 0
Tx 774 ± 1 773 ± 0 773 ± 0 773 ± 0 773 ± 0
Tpeak 776 ± 1 775 ± 1 775 ± 0 775 ± 0 775 ± 0
ΔHrel Guss HPT – 4GPa HPT – 8GPaMethode Mitte Rand Mitte Rand
Max −0,58 ± 0,09 −1,17 ± 0,08 −1,48 ± 0,05 −1,44 ± 0,11 −1,50 ± 0,09
≤ 0 J s−1 −0,44 ± 0,17 −1,08 ± 0,15 −1,28 ± 0,22 −1,28 ± 0,27 −1,31 ± 0,18
600 K Min 2/3 1/2 1/2 1 1/2
Phase in den Proben des Randes zu finden. Die Proben aus der Mitte sind auf dem
Niveau der Gussproben. Die in Tabelle 5.5a dargestellten charakteristischen Tempe-
raturen Tx und Tpeak bleiben konstant. Nur Tg ist bei den verformten Proben rund
10 K geringer als in den Gussproben, allerdings gleich hoch wie bei den elastisch
belasteten Proben (Tabelle 4.3). Jedoch konnten bei TEM Untersuchungen unserer
Projektpartner in Wien keine Nanokristalle gefunden werden [428] (Abbildung A.11).
Die Ursache der verringerten Kristallisationsenthalpie müssen also andere Struktur-
änderungen sein, womöglich eine Umordnung, welche zu einer verringerten Aktivie-
rungsenergie der Kristallisation führt.
Im Gegensatz zur elastischen Belastung und dem Kaltwalzen sind bei den mittels
HPT verformten Proben deutliche Unterschiede in den Relaxationskurven zu erken-
nen (Abbildung 5.30). Die Relaxation wirkt bei einem Druck von 8 GPa ausgeprägter
als bei 4 GPa. Bei den Randproben zeigt sich insbesondere für 4 GPa eine stärke-
re Relaxation als in der Mitte (Abbildung 5.30b). Bei den HPT-prozessierten Proben
ist auffällig, dass die Relaxation bereits bei viel geringeren Temperaturen von circa
420 K anstatt rund 520 K bei den Gussproben (und 4 GPa Mitte) einsetzt1. Auch bei
1Auch wenn die Messung dieser Proben rund drei Jahre nach ihrer Herstellung erfolgte, da sie vorher
für die XRD Untersuchungen am Synchrotron verwendet wurden, kann ihre Relaxation bei RT eher
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den DSC-Messungen unserer Projektpartner in Wien, welche direkt nach der Her-
stellung der Proben erfolgten, beginnt die Relaxation bereits bei circa 410 K [428].
Dieser frühere Beginn der Relaxation zeigt die geringere Aktivierungsenergie für die
β-Relaxation in den HPT-Proben im Vergleich zum Guss an.
Wie bereits in Abschnitt 5.1.1 diskutiert, zeigt bereits der Guss eine vergleichswei-
se hohe Relaxationsenthalpie (siehe Seite 126). Doch die mit HPT prozessierten Pro-
ben zeigen einen deutlichen Anstieg auf circa 1,1 kJ mol−1 bis 1,4 kJ mol−1. Bei den
DSC-Messungen unserer Projektpartner in Wien wurde für 8 GPa auch eine Relaxa-
tionsenthalpie von (1,37 ± 0,07) kJ mol−1 ermittelt, allerdings ist jene der bei 4 GPa
prozessierten Proben mit 1,91 kJ mol−1 deutlich gegenüber der in dieser Arbeit er-
höht [428]. Die deutlichen Unterschiede der Relaxationsenthalpie der „neuen“ und
„alten“ bei 4 GPa verformten Proben werden in den nachfolgenden Abschnitten weiter
diskutiert. In [219] sind 1,4 kJ mol−1 bereits nach 10 Umdrehungen erreicht und bis
50 Umdrehungen steigt die Relaxationsenthalpie auf circa 2,06 kJ mol−1. Wie bei den
vorherigen DSC-Untersuchungen ist also auch bei den HPT-Proben in dieser Arbeit
der Anstieg der Relaxationsenthalpie geringer, als in der Literatur berichtet. In [430]
ist jedoch auch eine deutliche Abhängigkeit von der verwendeten Zusammensetzung
gefunden worden. Die Tendenz ist dennoch eindeutig, dass die Relaxationsenthalpie
von der Mitte zum Rand hin ansteigt. Das bedeutet, dass das freie Volumen durch
die größere Scherung am Rand stärker ansteigt als in der Mitte und zu einem Anstieg
des freien Volumens führt.
Es wurden bereits vielfach Messungen an HPT-prozessierten Proben mittels hoch-
energetischer Röntgenstrahlung durchgeführt [84, 190, 193, 201, 220, 221, 235].
Allerdings wurden bei diesen Versuchen die Proben nur über einige wenige Punkte,
oder „Linescans“ untersucht. Dabei wird die Verformung beim HPT als über die Höhe
konstant und allein von der radialen Position auf der Scheibe abhängig angenom-
men. Diese Annahme wurde jedoch für metallische Gläser noch nicht überprüft. Für
diese Arbeit wurden daher zum ersten mal HPT-verformte metallische Gläser in der
Draufsicht und im Querschnitt systematisch abgerastert. Dabei wurden in der Drauf-
sicht jeweils circa 2250 und im Querschnitt circa 350 Beugungsbilder aufgenommen
und ausgewertet (siehe Abbildung 3.9d oder unteres Schema in Abbildung 5.31). Mit
dieser umfassenden Untersuchung kann die Verformung metallischer Gläser bei der
HPT-Prozessierung detailliert nachvollzogen werden. Dafür wurde zunächst wie in
ausgeschlossen werden. Wie bereits im vorangegangenen Abschnitt beschrieben, haben [419] nur eine
kaum messbare Relaxation bei einem Gold-basiertem Glas nach einem Jahr Lagerung bei RT detek-
tieren können. [191] konnten jedoch eine Abnahme der Relaxationsenthalpie eines HPT-Prozessierten
Gold-Basis Glases nach drei Monaten Lagerung bei RT feststellen. Diese Gläser haben eine Tg von circa
400 K, welche damit rund 310 K geringer ist als bei Cu45Zr45Al5Ag5. Da die Aktivierungsenergie der
Relaxation (von β) proportional zur Viskosität des Materials ist [114], ist dennoch in dieser Arbeit ein
zu vernachlässigender Effekt zu erwarten.
5.2. High Pressure Torsion - HPT 163
-11 -10 -9 -8 -7 -6 -5 -4
1
2
3
4
 
B
re
ite
 Y
 in
 m
m
Breite X in mm
(a) 4 GPa
79,0 79,5 80,0 80,5 81,0 81,5 82,0 82,5
14,8
14,9
15,0
15,1
q1/q2
 
H
öh
e 
in
 m
m
Breite in mm
0,593 0,594 0,595 0,596 0,597
(b) 4 GPa
-11 -10 -9 -8 -7 -6 -5 -4
1
2
3
4
 
B
re
ite
 Y
 in
 m
m
Breite X in mm
(c) 8 GPa
34,5 34,0 33,5 33,0 32,5 32,0 31,5 31,0
14,9
14,8
14,7  
H
öh
e 
in
 m
m
 Breite in mm
0,593 0,594 0,595 0,596 0,597
(d) 8 GPa
Querschnitt
Draufsicht
Abbildung 5.31: q1/q2-Verhältnis der Draufsichten und halben Querschnitte der mit
4 GPa und 8 GPa tordierten Proben. Die Draufsicht deutet eine kontinuierliche Verän-
derung des q1/q2-Verhältnisses mit dem Radius und damit der zunehmenden Sche-
rung an. Im Querschnitt ist jedoch die Herausbildung von Zwei keilförmig überein-
ander liegenden Regionen mit deutlich unterschiedlichem Verhältnis zu erkennen.
Im Zentrum ist q1/q2 nahezu gleich den Werten der Gussprobe (Referenzwert des
Gusses: 0,5973 ± 0,0003). Bei 8 GPa reicht der „Keil“ dem vom Guss abweichenden
q1/q2-Verhältnisses weiter in die Mitte.
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den anderen Abschnitten das q1/q2-Verhältnis diskutiert und nachfolgend die ato-
maren Dehnungen aus I(q) (q1) vorgestellt. Es konnten bei diesen Proben nicht wie
bei den vorangegangenen Untersuchungen die atomaren Dehnungen in G(r) ermit-
telt werden. Aufgrund der hohen Anzahl an Messpunkten wurde die Akquisitionszeit
auf 1 s (sonst 5 s) reduziert. Die Störungen durch die Bereiche zwischen den De-
tektorsegmenten sind dabei so groß, dass sich keine auswertbaren G(r) ermitteln
ließen (Details siehe Abschnitt 3.8.2). Schließlich werden diese mit Ergebnissen der
Nanoindentation verglichen und die strukturellen Änderungen diskutiert (siehe Ab-
bildung 5.7).
Aus den vorangegangenen Kapiteln ist bekannt, dass das q1/q2-Verhältnis ein In-
dikator für unterschiedliche Änderungen der Maximapositionen in SRO und MRO,
also für strukturelle Umordnungen ist. In Abbildung 5.31a und 5.31c ist deutlich die
radiale Symmetrie des q1/q2-Verhältnisses zu erkennen. In der Mitte und am äuße-
ren Rand liegen die Werte für beide Drucklasten beim HPT (4 GPa und 8 GPa) nah an
jenen des Ausgangszustandes (Guss). Von der Mitte zum Rand kommt es jedoch zu
einem Absinken um circa 0,002. Die zum Rand hin steigende Scherung der Proben
führt daher anscheinend zu zunehmenden Unterschieden zwischen SRO und MRO.
In den Querschnitten in Abbildung 5.31b und 5.31d wird deutlich, dass dieser kon-
tinuierliche radiale Übergang durch zwei „keilförmig“ übereinander liegende Zonen
entsteht. Die erste Zone (Mitte) zeigt nahezu keine Veränderung im q1/q2-Verhältnis,
nimmt in der Mitte die gesamte Höhe ein und wird zum Rand hin dünner. Die zweite
Zone zeigt eine Erhöhung des q1/q2-Verhältnisses um bis zu 0,004 gegenüber dem
Guss und wird zum Rand hin mit steigender Scherung höher. Der unterschiedliche
Anteil beider Zonen bei der Durchstrahlung in der Draufsicht führt zu dem beob-
achteten kontinuierlichen Übergang von der Mitte zum Rand. Der beobachtete Abfall
des q1/q2-Verhältnisses von bis zu 0,004 ist noch größer, als der für ein kugelge-
mahlenes Zr-basis Glas (Zr57.5Ti7.5Nb5Cu12.5Ni10Al7.5) berichtete (0,0028) [272] . Die
Unterschiede der strukturellen Veränderungen in der SRO und der MRO sind in die-
ser Zone daher wohl noch ausgeprägter als in [272].
Das veränderte q1/q2-Verhältnis in der Randzone kann mit Hilfe der Erkenntnisse
aus [272] interpretiert werden. Dieser Trend kann durch unterschiedliche Anteile der
SRO und MRO an der atomaren Dehnung angenommen werden [272]. In [272] wird
gezeigt, dass dies womöglich mit einer negativen atomaren Dehnung in der SRO und
einer positiven in der MRO begründet werden kann. Dies kann womöglich auf die
bereits bei den kaltgewalzten Proben beschrieben Platzwechselvorgänge in der SRO
begründet werden (Abbildung 5.14b).
Für die weiteren Betrachtungen werden nur noch die Querschnitte verwendet, da
in der Draufsicht nur über die Höhe gemittelte Anteile der beiden Zonen detektiert
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Abbildung 5.32: Atomare Dehnungen der mit einem Druck von 4 GPa bzw. 8 GPa ge-
fertigten halben Querschnitte der HPT-Proben. (a) und (b) sind die „alten“ Proben von
denen auch die Draufsichten angefertigt, sowie DSC-Messungen durchgeführt wur-
den und (c) bzw. (d) die „neuen“ Proben an denen auch Nanoindentation durchge-
führt wurde. Die Häufigkeitsverteilung der atomaren Dehnung der Proben (schwarz)
ist jeweils jener des Gusses (in rot) gegenübergestellt. Auch hier sind wie in Abbil-
dung 5.31 zwei Zonen zu erkennen: eine mit geringer und eine mit hoher atomarer
Dehnung. Besonders bei den mit 4 GPa prozessierten Proben ist der Unterschied zwi-
schen „alt“ und „neu“ ausgeprägt. Die Zone hoher atomarer Dehnung ist bei der
„neuen“ Proben deutlich ausgerägter. Die mit 8 GPa prozessierten Proben sind jedoch
bei „alt“ und „neu“ nahezu identisch und liegen mit dem Anteil der Zonen zwischen
den beiden 4 GPa Proben. Das Zentrum der Proben ist auf der linken Seite.
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Abbildung 5.33: Relaxationsenthalpie über dem grob überschlagenen Anteil des Be-
reichs hoher atomarer Dehnung. Die Linie ist eine Anpassung mit y = y0 · m
√
x und
dient der Führung des Auges. Es ist ein Anstieg der Relaxationsenthalpie mit stei-
gendem Anteil des Bereichs hoher atomarer Dehnung zu erkennen.
werden können. An den Querschnitten können diese jedoch getrennt betrachtet wer-
den.
Die zwei Zonen sind wie beim q1/q2-Verhältnis auch bei der atomaren Dehnung in
Abbildung 5.32 zu erkennen. Ein Bereich mit sehr geringen oder keinen atomaren
Dehnungen, welcher zum Rand einen immer geringeren Anteil der Höhe einnimmt
(Mittenzone) und einen mit relativ hohen atomaren Dehnungen von 0,3 % am Rand
(Randzone). Diese Bereiche sind relativ scharf voneinander abgegrenzt. Dabei unter-
scheiden sich die Proben nur im Anteil der jeweiligen Bereiche. Die „alte“ bei 4 GPa
prozessierte Probe hat den geringsten Anteil der Zone mit hoher Dehnung von circa
15 %, danach folgen die beiden bei 8 GPa verformten Proben mit circa 20 % („alt“) und
24 % („neu“) und final mit dem höchsten Anteil von 44 % die „neue“ 4 GPa Probe. Der
Anteil dieser Bereiche korreliert auch mit der Relaxationsenthalpie (Abbildung 5.33).
Damit sind die im vorangegangenen Abschnitt gefundenen Unterschiede in der Re-
laxationsenthalpie zu erklären. Warum eine bei 4 GPa verformte Probe jedoch einen
besonders hohen Anteil des Bereichs mit hoher atomarer Dehnung zeigt und die an-
dere den niedrigsten, wird in einem der folgenden Abschnitte diskutiert. Das Alter
der Proben scheint dabei keine Rolle zu spielen, da die beiden mit 8 GPa prozessier-
ten Proben nahezu identisch sind.
Das q1/q2-Verhältnis und die atomare Dehnung sind beide in der Randzone gegen-
über dem Guss und der Mitte deutlich verändert. Verglichen mit den kaltgewalzten
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Abbildung 5.34: Eigenspannungsverteilung über eine HPT-Probe mit geringer Umdre-
hungszahl (0,25), aus [84].
Proben ist die atomare Dehnung mit 0,3 % betragsmäßig gleich, aber entgegengesetzt.
Bei den kaltgewalzten Proben wurden für die atomaren Dehnungen hauptsächlich
Eigenspannungen als Ursache ausgemacht. Auch für HPT-Proben gibt es Untersu-
chungen zu Eigenspannungen durch die Verformung. Adachi et al. [84] haben die
in Abbildung 5.34 dargestellte Eigenspannungsverteilung mittels Röntgenbeugung
und Härtemessung untersucht. Die dabei gefundenen Druckeigenspannungen ab-
seits der Mitte sind jedoch das Gegenteil der gefundenen positiven atomaren Deh-
nungen (siehe auch in den Draufsichten in Abbildung A.10 im Anhang). Bei einer
Untersuchung von HPT-Proben (1 bis 4 Umdrehungen) in der Draufsicht und im
Querschnitt wurden entgegen gerichtete Verschiebungen von q1 gefunden, so dass
neben Zugeigenspannungen auf der Oberfläche womöglich Druckeigenspannungen
im Zentrum herrschen [221]. Der Einfluss der Eigenspannungen auf die Lage der
Maxima bei der Röntgenbeugung nimmt jedoch mit steigender Umdrehungszahl ab
[84], daher sind diese womöglich in den atomaren Dehnungen dieser Arbeit nicht zu
erkennen.
Da die Relaxationsenthalpie mit dem Anteil der verformten Zone korreliert (Ab-
bildung 5.33) und keine Nanokristallisation gefunden werden konnte [428], sind
die atomaren Dehnungen auf einen Anstieg des freien Volumens zurückzuführen.
Diese grundsätzliche Aussage wird auch in der Literatur für HPT-Proben berichtet
[84, 190, 193, 219–221, 223]. Allerdings wurde die Ausbildung von zwei Zonen in
den verformten Proben so zum erstem mal beschrieben [428].
Für die weitere Diskussion wurden analog zum Kaltwalzen und zur elastischen Be-
lastung auch an den Querschnitten der HPT-Proben Härtemessungen durchgeführt.
Diese erfolgten allerdings mit einem Nanoindenter, um eine hohe Ortsauflösung zu
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Abbildung 5.35: Ergebnisse der Nanohärtemessungen an den halben Querschnitten
der mit 4 GPa und 8 GPa prozessierten HPT-Proben. Die Häufigkeitsverteilung der
Nanohärte der Proben (schwarz) ist jeweils jener des Gusses (in rot) gegenübergestellt.
Sie zeigen die gleichen beiden Zonen, wie in den Ergebnissen der Röntgenbeugung
dieser Proben in Abbildung 5.32c und 5.32d. Die Härte ist in der Randzone (mit
positiver atomarer Dehnung) reduziert.
ermöglichen. Dabei wurden von unserem Projektpartner von der Universität Wien
mehr als 1000 Eindrücke pro Probe mit einem radialen Abstand von 300 μm und in
der Höhe 10 μm gesetzt. Wie bereits diskutiert und in Abbildung 5.7 schematisch dar-
gestellt, führen die Strukturänderungen wie Nanokristallisation, Eigenspannungen,
oder eine Veränderung des freien Volumens zu einer Veränderung der Härte.
Die Ergebnisse der Nanoindentation in Abbildung 5.35 bestätigen die der Beu-
gungsmessungen in Abbildung 5.32. Auch hier sind zwei keilförmig übereinander-
liegende Bereiche zu erkennen. Die Randzone ist relativ homogen mit geringer Härte
und die Mitte etwas heterogener, mit höherer Härte. Der härtere Bereich der 4 GPa-
Probe (unter 4 GPa Druck verformt) zeigt in der Häufigkeitsverteilung eine Härte,
welche gleich bzw. wenig höher, als die an der Gussprobe (in rot eingetragen) gemes-
sene ist. Bei der 8 GPa-Probe ist diese etwas geringer als im Guss. Bei der Nanohärte
scheint der Anteil beider Zonen weniger ausgeprägt mit der Prozesslast zu variieren.
Allerdings liegen die Werte beider Zonen der 8 GPa-Probe unter jener der 4 GPa-Probe.
In der Literatur gibt es widersprüchliche Berichte zur Veränderung der Härte. Zum
einen gibt es Berichte über eine Härtezunahme von innen nach außen [84, 201, 235],
zum anderen aber auch vom Gegenteil [193, 219, 223] und außerdem von keiner
Veränderung [193, 222]. Allerdings wurden die Härten in diesen Arbeiten teilweise
am Querschnitt und zum Teil an der Draufsicht gemessen. Wie bereits vorangegan-
gen erwähnt, wurde bei Proben mit geringer Umdrehungszahl eine gegen gerichtete
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Verschiebung der Maxima von q1 über den Querschnitt und die Draufsicht gefunden
[221]. Daher ist anzunehmen, dass der Grund für die Zunahme der Härte von der
Mitte zum Rand in [84, 201, 235] Druckeigenspannungen geschuldet ist, welche in
diesem Bereich ermittelt wurden (Abbildung 5.34) [84]. Bei Röntgenbeugungsunter-
suchungen wurde gefunden, dass die Anisotropie in den 2D-Diffraktogrammen (die
Eigenspannungen) schon nach dem Aufbringen des Stempeldrucks auftritt und sich
danach bei der Torsion bis zu 10 Umdrehungen kaum verändert [190]. Mit auf 50 zu-
nehmenden Umdrehungen haben diese Eigenspannungen deutlich abgenommen, da
die Struktur homogener wird [84]. Daher ist bei den Ergebnissen der HPT-Proben in
dieser Arbeit keine Abhängigkeit von Eigenspannungen feststellbar. Stattdessen zeigt
die Nanohärte wie auch die atomare Dehnung durch die geringe Härte ein erhöhtes
freies Volumen in der Randzone an. Diese ist also stark „verjüngt“. Zusätzlich konnte
durch die Betrachtung der Eindrücke des Nanoindenters mittels Rasterkraftmikro-
skop eine deutlich homogenere Verformung in der Randzone ohne sichtbare SBs wie
im Guss nachgewiesen werden [428].
Die verglichen mit Berichten aus der Literatur geringere Relaxationsenthalpie lässt
sich nun mit Hilfe der Aufteilung der Probe in eine stark verformte und eine nahe-
zu unverformte Zone erklären. Berechnet man eine gewichtete Relaxationsenthalpie
nach den Anteilen dieser Zonen [428] (Mittelzone wie Guss), so erhält man nähe-
rungsweise für den „verjüngten“ Bereich (4,0 ± 0,5) kJ mol−1. Dies entspricht nahezu
der Kristallisationsenthalpie von circa 5 kJ mol−1 und liegt deutlich über den auf Sei-
te 162 gezeigten Werten aus der Literatur. Selbst die bei [185] für ein SB und dessen
Einflusszone erhaltene Relaxationsenthalpie von circa 2,3 kJ mol−1 liegt deutlich dar-
unter.
Ordnet man diese Ergebnisse in das bereits vorgestellte Bild der PEL ein, so er-
hält man mit den beiden Zonen Beispiele für einen „verjüngten“ und einen Zustand
auf dem Niveau des Gusses (Abbildung 5.36). Dabei ist das freie Volumen in dieser
Randzone für die HPT verformten Proben dieser Arbeit so hoch, dass man eine „Ver-
jüngung“ des Glases erreicht, welche noch über der eines 6 % gescherten SB und
seiner Einflusszone liegt (Proben: 80 μm Dicke, Einflusszone circa 150 μm [185]). Da
bei diesen Proben der Anteil des SB immer noch als gering anzunehmen ist, wird
auch in der Randzone der HPT-Proben nicht das freie Volumen wie in einem SB er-
reicht. Die SB-Dichte ist durch die beschränkten Freiheitsgrade bei der Verformung
dennoch soweit erhöht, dass die damit korrelierende Relaxationsenthalpie über den
Werten anderer berichteter Verformungen liegt [4]. Diese hohe Dichte von SBs wurde
in Abbildung 5.36 schematisch dargestellt. Die SBs erhöhen auch in ihrer Umge-
bung das freie Volumen [185], so dass eine angenommene Häufigkeitsverteilung der
Zustände mit zwei Maxima entsteht. Diese Form der Häufigkeitsverteilung wurde so
auch bei den atomaren Dehnungen und der Nanohärte gefunden. Die stark verformte
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Abbildung 5.36: Schema der möglichen PEL mit mehr oder minder heterogenem Aus-
gangszustand, einer relaxierten Probe und der möglichen PEL nach der plastischen
Belastung (HPT). In der plastisch verformten Probe gibt es Bereiche höherer (ver-
formt) und niedrigerer (unverformt) potentieller Energie, dabei sind die beiden Zonen
schematisch dargestellt.
Randzone ist also auch ein „Glas-Glas-Komposit“ mit einer besonders hohen Dich-
te von stark „verjüngten“ Bereichen und weniger „verjüngten“ Einflusszonen dieser.
Auf Grundlage der Ergebnisse bei den kaltgewalzten Proben ist zu vermuten, dass es
auch in der Mittenzone zur Bildung von SBs kommt. Allerdings in einem verglichen
mit der Randzone so geringem Maß, dass die dadurch eingebrachten strukturellen
Änderungen wie beim Kaltwalzen kaum erkennbar sind.
Die Ergebnisse aus der DSC-, Beugungs- und Härtemessung decken sich somit
grundsätzlich mit den in der Literatur berichteten Resultaten. Allerdings wurde die
in dieser Arbeit gefundene Aufspaltung der Struktur in zwei Zonen bislang noch nicht
berichtet. Es scheint sich dabei eine Zone herauszubilden, welche die gesamte Tor-
sionsverformung aufnimmt und eine, welche davon weitestgehend unberührt bleibt.
In den folgenden Absätzen werden daher mögliche Ursachen unter Einbeziehung der
Beobachtungen in anderen Arbeiten diskutiert, ausgeschlossen und die wahrschein-
lichste Ursache vorgestellt.
In diesem Zusammenhang ist zunächst eine Untersuchung von Dmowski et al.
[190] zu erwähnen, bei der vor der Verformung ein Bronzezylinder in die Probe einge-
setzt wurde. An diesem wurde nach der HPT Prozessierung eine erhöhte Verformung
an den Oberflächen festgestellt. Diese verstärkte Verformung des Bronzezylinders
wird aufgrund der geringeren Festigkeit der Bronze eher durch das „Ausschmieren“
des weicheren Materials geschehen sein, als durch die über die Höhe heterogene Ver-
formung des Glases. Außerdem konnten Adachi et al. [84] bei der HPT Prozessierung
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Abbildung 5.37: Von Figuredo et al. [456] mittels FEM berechnete Verteilung der
Dehnrate beim HPT in Abhängigkeit vom Reibungskoeffizienten an den Stempeln.
zweier Halbscheiben keine Unterschiede der Verformung über die Höhe feststellen.
Allerdings wurde bei beiden Versuchen die Homogenität der Verformung über die
Höhe der Probe nur von außen betrachtet und eine in dieser Arbeit beobachtete Lo-
kalisierung der Verformung wäre nicht aufgefallen.
Ein Grund für die inhomogene Verformung über die Höhe der Probe könnte ein Rut-
schen der Proben an Stempeln durch zu geringe oder ungleiche Reibung sein [457].
Dies sollte jedoch laut [457] bei einem Anpressdruck vom dreifachen der Dehngrenze
des Materials nicht geschehen. Nimmt man die Dehngrenze von circa 1,8 GPa von
Cu45Zr45Al5Ag5 als Grundlage, so kann der Druck von 4 GPa zu gering sein, aber der
von 8 GPa mehr als ausreichend.
So sind die Unterschiede zwischen den Ergebnissen der beiden 8 GPa-Proben so
gering, dass ein Rutschen ausgeschlossen werden kann. Denn das Rutschen würde
zu unreproduzierbaren Ergebnissen führen. Zudem befand sich je eine Markierung
an Ober- und Unterseite der Probe , welche nach jeder vollen Umdrehung wieder
an der gleichen Position zu finden war. Auch bei späteren Versuchen unter Messung
des Drehmoments war kein Abfall zu erkennen, welcher durch ein Rutschen der
Proben bewirkt wurde. Eher im Gegenteil, das Moment und der Druck stiegen mit
zusätzlicher Verformung sogar an. Dies schließt auch ein einseitiges Erreichen von
Tg in der Probe aus, da das Drehmoment in diesem Fall abfallen müsste. Es wurde
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außerdem mit einer vergleichsweise geringen Umdrehungsgeschwindigkeit gearbeitet
(0,2 s−1, viele andere 1 s−1 [190, 191, 201, 218]).
Bei den „alten“ Proben wurden diese Vorkehrungen jedoch noch nicht getroffen,
daher ist zu vermuten, dass der enorme Unterschied zwischen den beiden bei 4 GPa
prozessierten Proben durch ein solches Rutschen der „alten“ Probe zustande gekom-
men ist. Der recht geringe Anpressdruck ist dafür womöglich die Ursache.
Eine grundsätzlich geringe Reibung an den Stempeln würde nach einer FEM-
Simulation von Song et al. [458] zu einem sehr geringen Gradienten zwischen der
Mitte und dem Rand führen. Dieser ist jedoch in den Ergebnissen dieser Arbeit deut-
lich zu erkennen.
Auch eine zu große Probenhöhe kann zu Heterogenität der Verformung in der Höhe
führen, aber die Proben zeigen dann zumeist eine erhöhte Verformung in der Mit-
te der Probe [456, 459]. Mit einer recht geringen Ausgangshöhe von 0,55 mm und
der einseitigen Konzentration der Verformung scheint auch dieser Erklärungsansatz
nicht zuzutreffen.
Figuredo et al. [460] haben bei einer Magnesiumlegierung eine ähnlich heterogene
Verformung und Verteilung der Härte über die Höhe gefunden. Bei ihrer zugehörigen
FEM-Simulation wurden unterschiedliche Reibungskoeffizienten für die Stempel ge-
wählt, diese führten zu einer einseitig erhöhten Verformung [456] (Abbildung 5.37).
Diese Untersuchung wurde allerdings nur bis zu wenigen Umdrehungen durchge-
führt und die in dieser Arbeit verwendeten 80 Umdrehungen sind ein Vielfaches da-
von.
Ein prozessunabhängiger Grund für die Lokalisierung der Verformung auf einen
geringen Bereich der Proben ist die Entfestigung bei metallischen Gläsern [461].
So kann bereits beim Andrücken der Stempel die dabei erfolgende plastische Ver-
formung auf eine Seite des Probenscheibchens konzentriert sein. Dies kann bereits
durch geringe Unterschiede in der Aktivierungsenergie für STZ in der Höhe der Pro-
ben ausgelöst werden, beispielsweise durch Abkühlgeschwindigkeitsgradienten aus
dem Guss. Bei sich verfestigenden Materialien würde sich die Verformung dagegen
durch Sättigung mit steigender Umdrehungszahl ausgleichen [457, 459]. Diese Lo-
kalisierung wird womöglich durch ungleiche Reibung an Ober- und Unterstempel
verstärkt bzw., falls sie nicht bereits beim Aufbringen des Drucks entstanden ist,
initiiert.
Einen Beleg für diese Theorie stellt eine bei 77 K und mit 8 GPa tordierte Probe dar.
In Abbildung 5.38 sind sowohl die Verteilung der Nanohärte, als auch der atomaren
Dehnung dargestellt. Im Gegensatz zu allen anderen Proben zeigt sie eine wesentlich
geringere Ausprägung der Zonen und auch radial eine stärkere Homogenität, sowohl
in der Nanohärte als auch in der atomaren Dehnung. Die Härten beider Zonen lie-
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Abbildung 5.38: Ergebnisse der Nanohärtemessungen und der Beugungsmessung der
halben Querschnitte der mit 8 GPa bei 77 K prozessierten Probe (20 Umdrehungen)
gen nah beieinander und auf dem Niveau der „weichen“ Zone der anderen Proben.
Die Verformung erfolgte also bei dieser Probe wesentlich homogener, als in den bei
Raumtemperatur verformten, auch wenn noch eine leichte Lokalisierung auf einer
Seite zu erkennen ist. Durch die niedrige Temperatur wird die Lokalisierung der Ver-
formung in einem metallischen Glas durch die Verlangsamung des Scherprozesses
behindert [331] und diese damit über einen größeren Bereich verteilt. Dabei muss
jedoch auch die vierfach geringere Umdrehungszahl dieser Probe berücksichtigt wer-
den. Mit zunehmender Umdrehungszahl wird sich sich der gefundene Unterschied
daher womöglich noch etwas relativieren.
Die Untersuchungen der Struktur mittels HPT verformter Proben zeigt die Ausbil-
dung zweier keilförmig übereinander angeordneter Zonen. Eine Mittelzone mit gerin-
gen Änderungen zum Gusszustand und eine Randzone mit deutlichen Änderungen
in der Struktur und Härte. Die Verformung lief daher bei der Torsion wohl exklusiv
in diesem Randbereich ab.
Dieses Phänomen wird jedoch keiner anderen Arbeit in diesem Feld nicht erwähnt,
da bei den meisten Untersuchungen in der Annahme der Homogenität in der Höhe,
über diese gemittelt wird. Daher wird eine Struktur wie die gefundene nicht bemerkt.
Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass die heterogene Verformung durch die Ent-
festigung bei metallischen Gläsern hervorgerufen und durch ungleiche Reibung an
den Stempeln noch zusätzlich verstärkt, bzw. initiiert wird. Womöglich hat der Un-
terschied in der Reibung auch seine Ursache in einer ungleichmäßigen Verformung
in der Phase der Lastaufbringung.
Mit den Ergebnissen der HPT-Proben wird außerdem die Möglichkeiten der Unter-
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suchungsmethoden unter Beweis gestellt. Auch wenn bei der Röntgenbeugung auf
die richtungsabhängige Auswertung verzichtet werden musste, können die auftre-
tenden Strukturänderungen eindeutig nachvollzogen werden.
5.3 Prägung
Zu Beginn dieses Kapitels wurde beschrieben, dass sich bei den kaltgewalzten Proben
ein „Glas-Glas-Komposit“ bildet, welches lokal unterschiedliche Aktivierungsenergien
für die STZs hat. Dies führte zu einem deutlichen Anstieg der plastischen Verformung
im Druckversuch. Allerdings konnten diese lokalen Unterschiede in der Aktivierungs-
energie für STZs nicht mittels lokal aufgelöster Strukturuntersuchung analysiert und
wegen des geringen Volumenanteils bei den Messungen größerer Bereiche nicht nach-
gewiesen werden. Bei der Prägung von Linienprofilen (experimentelle Details siehe
Abschnitt 3.4.1) wird die Oberfläche eines metallischen Glases kontrolliert lokal ver-
formt. Wie in Abbildung 5.39b schematisch dargestellt ist, geschieht diese heterogene
Verformung mit einem Abstand von circa 600 μm. Diese „gröbere“ (verglichen mit cir-
ca 30 μm bei den kaltgewalzten Proben) Verteilung der verformten und unverformten
Bereiche vereinfacht die strukturelle Charakterisierung und damit die Verknüpfung
der mechanischen Eigenschaften mit der Struktur, insbesondere im Hinblick auf die
SB-Bildung und Ausbreitung. Die Ergebnisse der Prägung werden daher als makro-
skopisches Modell für die Beeinflussung der plastischen Verformung diskutiert.
Die von Scudino et al. [8, 178] beschriebene Methode der Prägung wurde in dieser
Arbeit an Platten der Legierung Cu45Zr45Al5Ag5 durchgeführt (Abbildung 2.6b ). Die
weniger als 1 mm dicken Proben wurden zwischen zwei Hartmetallplatten mit einem
Rillenmuster gelegt und nachfolgend eine Last von 28 t aufgebracht. Ein Scan mit
dem Profilometer über das Werkzeug und die geprägte Probe ist in Abbildung 5.39a
zu sehen. Diese wurden mit 28 t für 60 s belastet und damit das Muster in die Proben
eingeprägt.
Der Einfluss des Prägens auf die Struktur wurde wie bei den vorangegangen Ab-
schnitten wurden mittels DSC und an den Querschnitten mittels Härte- und Syn-
chrotronkarten charakterisiert. Um die Ausbildung der SBs während der Verformung
zu verfolgen, wurden die mechanischen Eigenschaften im in situ-Zugversuch un-
ter dem Lichtmikroskop (Dehnungsaufnahme mittels Bildkorrelationsanalyse) unter-
sucht. Die Proben wurden nach ihrem Versagen mit dem REM weiter analysiert.
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Abbildung 5.39: Darstellung der Ergebnisse der Oberflächenrauhigkeitsmessung der
Matrize und der mit 28 t geprägten Probe (a). In (b) ist das Profil der Prägematrize
nochmals schematisch dargestellt.
5.3.1 Strukturänderungen
Bei den geprägten Proben werden zunächst die Ergebnisse aus der DSC-Analyse in
Abbildung 5.40 betrachtet. Diese Kurven wurden durch einfaches Hochheizen bis zur
vollständigen Kristallisation gewonnen (hier mit 20 K min−1). Die Kurven der Guss-
und der geprägten Probe liegen identisch übereinander. Es ist keine Veränderung der
Kristallisationsenthalpie und in Tg oder Tx erkennbar. Der im Diagramm vergrößert
dargestellte Abschnitt, ist der Bereich der Relaxation vor Tg. Es ist zu erkennen, dass
alle Kurven nah beieinander liegen. Die Gussproben zeigen größtenteils eine geringe-
res exothermes Maximum als die geprägten, dennoch ist auch eine Gussprobe mit ei-
nem ausgeprägteren exothermen Maximum vorhanden. Die Relaxationsenthalpie der
geprägten Probe liegt also innerhalb der Schwankungsbreite der Gussproben. Diese
Ergebnisse sind so für die geprägten Proben auch zu erwarten, da die Verformung
nur in recht begrenzten Bereichen abläuft [8, 178]. Dies wird im weiteren Verlauf
dieser Arbeit noch weiter diskutiert. Zudem war bereits bei den kaltgewalzten Proben
größtenteils kein eindeutiger Unterschied in der Relaxationsenthalpie festzustellen,
obwohl im Mittel über die Probe wesentlich höhere Umformgrade als beim Prägen
untersucht wurden.
Von Querschnitten (quer zu den Prägelinien, Abbildung 3.9c) wurden mit einem
Punktabstand von jeweils 50 μm über die gesamte Probe am Synchrotron Beugungs-
messungen durchgeführt. Wie bei den vorherigen Untersuchungen konnte auch hier
keine Integration in 10◦ Schritten („caking“) erfolgen, sondern nur eine Integration
über die vollen 360◦ (Abbildung 2.10). Des weiteren haben die erzeugten G(r) wie
bei den HPT-Proben aufgrund der geringen Aufnahmezeit in Kombination mit den
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Abbildung 5.40: DSC Kurven des Gusses und der geprägten Probe (Heizen bis 863 K
mit 20 K min−1), sowie in der Vergrößerung der Bereich der Relaxation vor Tg. Die
geprägte Probe liegt zwischen den Kurven des Gusses.
Lücken zwischen den Segmenten des Detektors eine zu geringe Qualität für eine
quantitative Analyse. Daher werden in diesem Abschnitt wie bei den HPT-Proben das
q1/q2-Verhältnis und die atomare Dehnung aus q1 betrachtet.
Das q1/q2-Verhältnis in Abbildung 5.41 ist verglichen mit dem Wert der Guss-
probe (0,598 06 ± 0,000 05) über nahezu die gesamte Fläche gleichmäßig um circa
0,0002 erhöht. Direkt an der Oberfläche sind Positionsabhängige Unterschiede des
q1/q2-Verhältnisses von 0,0008 zu erkennen. Diese Änderungen sind in derselben
Größenordnung wie bei den kaltgewalzten Proben, jedoch eine Größenordnung unter
jenen bei den HPT-Proben. Die Heterogenität des q1/q2-Verhältnisses an der Ober-
fläche zeigt, dass die Probe von der Prägematrize hauptsächlich an der Oberfläche
verformt wird und auch dort die größten Veränderungen in der Struktur stattfinden.
In Verbindung mit der atomaren Dehnung in Abbildung 5.41 wird deutlich, dass am
Rand Druckdehnungen und im Zentrum Zugdehnungen herrschen. Dieser Wechsel
ist jedoch im q1/q2-Verhältnis nicht zu beobachten. Daher liegt nahe, dass diese ato-
maren Dehnungen primär durch Eigenspannungen über die Probe begründet sind.
Diese bilden sich aufgrund der lokalen Verformung an der Oberfläche aus (analog
zum Kugelstrahlen [203]). Am Rand ist auch bei der atomaren Dehnung eine ausge-
prägtere Heterogenität als im Zentrum zu erkennen, welche allerdings aufgrund der
begrenzten Auflösung der Messung nicht genauer charakterisierbar ist.
Daher wurde von dieser Probe bei einer weiteren Messung (bei einer Messzeit von
Kollegen) zwischen zwei Prägeeindrücken eine Karte mit einer Auflösung von 10 ×
20 μm über eine Fläche von 800 × 200 μm aufgenommen. Die Werte aus der 360◦
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Abbildung 5.41: Übersicht der Ergebnisse der mit 28 t geprägten Probe. (a) Atomare
Dehnung aus q1 berechnet (bezogen auf den Mittelwert des Gusszustandes). (b) q1/q2-
Verhältnis. Bei beiden Proben sind die Prägeeindrücke über lichtmikroskopische Auf-
nahmen dargestellt. Bei (a) sind im Zentrum starke Zugdehnungen zu erkennen und
am Rand leichte Druckdehnungen. Das q1/q2-Verhältnis ist in der Mitte konstant und
nur am Rand sind deutliche Änderungen zu erkennen. Alle Beugungsdaten aus 360◦
integrierten 2D-Diffraktogrammen.
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Abbildung 5.42: Detaillierte Ergebnisse der Beugungsmessung zwischen zwei Präge-
eindrücken. (a) Aus 360◦ integrierten 2D-Diffraktogrammen, (b) der maximale Scher-
winkel als Kontur und Betrag der Striche mit dem zugehörigen Winkel als Orientie-
rung der Striche dargestellt. Zusätzlich ist unter (a) ein Schema der Prägeoberflä-
che zur Orientierung. Zwischen den Eindrücken liegen hohe Druckdehnungen (Stau-
chungen) vor, direkt unter den Eindrücken ein alternierendes Zug- und Druckdeh-
nungsfeld. Im Bereich der Druckdehnungsfelder tritt auch der höchste Betrag der
Hauptdehnungen und der Scherdehnung auf.
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Integration sind in Abbildung 5.42 a dargestellt. Es wird deutlich, dass zwischen
den Eindrücken ein Bereich mit Druckdehnungen (Stauchung) existiert, unter den
Eindrücken aber jeweils ein alternierendes Zug-Druck-Dehnungsfeld.
Da diese Messwerte an einem anderen Detektor (aus einem Segment) aufgenommen
werden konnten, wurden die Diffraktogramme außerdem in 10◦-Schritten integriert.
Damit war es, wie in Abschnitt 3.8.2 beschrieben, möglich die maximale Scherdeh-
nung Abbildung 5.42 b zu berechnen. Der Bereich zwischen den Eindrücken zeigt
eine hohe Druck- und Scherdehnung. Das alternierende Druck-Zug-Spannungsfeld
unter den Eindrücken zeigt auch eine erhöhte Scherdehnung im Bereich mit der
Druckdehnung unter dem linken Eindruck. Dieser geht in den zentralen Bereich
über. Eine ähnliche Verteilung der atomaren Dehnungen kann so auch bei [178, 429]
für das metallische Glas Zr52.5Ti5Cu18Ni14.5Al10 (Vit105) gefunden werden.
In [186] wurde im Bereich des SB eine erhöhte Scherdehnung gefunden (circa 0,6 %
bis 0,8 %), der Bereich mit erhöhter Scherdehnung in Abbildung 5.42 b könnte daher
auf SBs bzw. ihre Bildung hindeuten. Ein Aspekt, der im weiteren Verlauf dieser
Arbeit bei den mechanischen Eigenschaften weiter diskutiert wird.
Die Richtung der maximalen atomaren Scherdehnung zeigt im Bereich der Präge-
eindrücke eine vom Zentrum nach außen weisende Orientierung. Diese Orientierung
deckt sich mit der Richtung des Materialflusses bei der plastischen Verformung wäh-
rend der Prägung. Das Material wird aus den Eindrücken nach außen weg gedrückt
[429].
Grundsätzlich kann man in diesem (genauer untersuchten) Ausschnitt erkennen,
dass die Verteilung der atomaren Dehnungen wesentlich feiner ist, als mit dem Raster
über die vollständigen Proben berücksichtigt werden konnte. Insbesondere sind erst
im Detailausschnitt die alternierenden Druck-Zug-Dehnungsfelder unter den Präge-
eindrücken zu erkennen.
In den vorangegangenen Abschnitten hat sich die Härtemessung als hilfreiches
Werkzeug zur weiteren Untersuchung der Struktur herausgestellt. Die Ergebnisse
für die geprägte Probe sind in Abbildung 5.44 und den Gusszustand 5.43a darge-
stellt. Die Gussprobe in Abbildung 5.43a ist relativ homogen, mit einer leicht erhöh-
ten Härte im Zentrum. Die mit 28 t belastete Probe zeigt eine starke Härteabnahme
im Zentrum und eine höhere Härte am Rand. Zudem ist ein Anstieg und Abfall der
Werte in der Frequenz der eingeprägten Stellen zu erkennen. Die in Abbildung 5.43b
dargestellte Häufigkeitsverteilung der Härtewerte der Guss- und der geprägten Pro-
be zeigen, dass durch die Prägung die Härte hauptsächlich abnimmt und nur ein
geringer Anteil in der geprägten Probe eine Härte über jener des Gusses aufweist. Di-
rekt unter und um den Prägeeindruck ist die Härte gegenüber der Gussprobe erhöht.
Im Zentrum sind die Härtewerte unter den Eindrücken jedoch besonders gering und
grundsätzlich geringer als im Guss.
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Abbildung 5.43: (a) Lichtmikroskopische Aufnahme des Querschnitts einer Gusspro-
be mit Härteeindrücken und die zugehörige Mikrohärtekarte mit leicht erhöhter Härte
im Zentrum. (b) Häufigkeitsverteilung der Härte im Guss und in der geprägten Probe.
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Abbildung 5.44: Übersicht der Ergebnisse der mit 28 t geprägten Probe. (a) Atoma-
re Dehnung aus q1 berechnet (bezogen auf den Mittelwert des Gusszustandes), (b)
HV0,1. Bei beiden Proben sind die Prägeeindrücke über lichtmikroskopische Aufnah-
men dargestellt. Bei (a) sind im Zentrum starke Zugdehnungen zu erkennen und am
Rand leichte Druckdehnungen. Analog dazu ist die Härte am Rand erhöht und in der
Mitte geringer als im Guss.
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In [429] sind die Härten (Nanoindentation) zwischen den Eindrücken deutlich er-
höht, unter den Eindrücken eher geringer und zum Zentrum deutlich vermindert.
Dies korreliert gut mit den Ergebnissen der atomaren Dehnung in der Detailmessung
(Abbildung 5.42 a) dieser Arbeit.
Vergleicht man die Ergebnisse der Härtemessung mit denen der Röntgenbeugung
(Abbildung 5.44), so fällt auf, dass die Bereiche mit geringerer Härte im Zentrum
weitestgehend deckungsgleich mit denen atomarer Zugdehnungen sind. In den Be-
reichen mit hohen Härten an der Oberfläche sind auch atomare Druckdehnungen
im Diagramm zu finden. Es wurde jedoch berichtet, dass sich Zugdehnungen auf
die Härte wesentlich stärker auswirken als Druckdehnung [147, 188, 189, 431]. Die
atomaren Druckdehnungen sind in diesem Bereich zudem recht gering (nur rund
−0,2 %) verglichen mit den maximalen atomaren Zugdehnungen im Zentrum (über
0,3 %). Bei Betrachtung der Häufigkeitsverteilung der Härte in Abbildung 5.43b zeigt
sich dann auch mit einer hohen Häufigkeit eine um circa 40 HV0,1 geringere Här-
te als im Guss. Die Bereiche mit einer höheren Härte als der Guss (circa 30 HV0,1)
haben nur einen geringen Anteil. In diesem Bereich der Druckdehnungen, nahe der
Oberfläche zeigen sich auch Schwankungen im q1/q2-Verhältnis. Diese deuten auf
Unterschiede in der atomaren Dehnung in SRO und MRO und damit strukturelle
Umordnungen hin. Über die Eigenspannungen hinaus scheint es zumindest nahe
der Oberfläche der Proben zu weiteren atomaren Umordnungen gekommen zu sein,
welche sich jedoch in den Ergebnissen nicht von den Eigenspannungen trennen las-
sen. Zusätzlich gilt dabei: auch wenn die Eigenspannungen über die Probe null erge-
ben müssen [136], muss dies nicht zwingend für jene aus den atomaren Dehnungen
ermittelten gelten, da diese nur in zwei Dimensionen gemessen wurden, wohingegen
der Eigenspannungszustand dreidimensional ist.
Für die Zunahme der Härte kommt neben Druckeigenspannungen zusätzlich auch
Relaxation und Nanokristallisation in Frage. Es ist bekannt, dass es zur starken SB-
Bildung unter den Eindrücken kommt [178, 429]. Dies müsste an der Oberfläche
also eher zu einer Zunahme des freien Volumens und damit einer Abnahme der Här-
te führen [3]. Des Weiteren gibt es auch Berichte über verformungsinduzierte Nano-
kristallisation, insbesondere im Bereich der SBs [129, 134, 462]. Nanokristallisation
kann zu einer Zunahme der Härte führen [463]. Da sie in diesem Fall nur sehr lo-
kal bei den Eindrücken ablaufen würde, kann man die Nanokristallisation nicht im
DSC durch eine Änderung der Kristallisationsenthalpie nachweisen. Der Volumenan-
teil des Bereichs des Prägeeindrucks und damit der Nanokristalle in der DSC-Probe
wäre zu gering. Auch die Röntgenbeugung mittelt über einen zu großen Bereich, als
dass man eine eventuell auftretende Nanokristallisation sicher nachweisen könnte.
Allerdings ist bei einer HPT verformten Probe dieser Legierung (Cu45Zr45Al5Ag5) keine
Nanokristallisation aufgetreten [428].
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Abbildung 5.45: Zugkurven des Ausgangszustandes (Guss) und der geprägten Proben.
Die weinroten Punkte können den einzelnen Stufen in Abbildung 5.47 zugeordnet
werden. Das Verhalten der Gussproben im makroskopischen und im „Minizugver-
such ist gleich“. Die geprägten Proben zeigen in Gegensatz zum Guss eine deutliche
plastische Verformung und eine verringerte Streckgrenze.
Daher sind die beobachteten Strukturänderungen primär auf Eigenspannungen
zurückzuführen. Eine Änderung des freien Volumens, bzw. Nanokristallisation treten
womöglich im stark verformten Bereich an der Oberfläche auf.
5.3.2 Mechanische Eigenschaften
Wie wirkt sich nun die heterogene Struktur der geprägten Proben auf ihre mecha-
nischen Eigenschaften aus? Proben hierfür wurden in Richtung der Prägelinien aus
den Platten entnommen (Abbildung 5.48). Die Zugrichtung ist also parallel zu den
Prägelinien.
Um die Vergleichbarkeit mit Versuchen an regulären Zugproben sicherzustellen
und Größen- und Geräteeffekte auszuschließen, wurden an Gussproben sowohl
makroskopische, als auch Miniaturzugversuche durchgeführt. Wie man in Abbil-
dung 5.45 erkennen kann, zeigen die Kurven der Gussproben für beide Testbedin-
gungen keine erkennbare plastische Verformung. Dies wurde so auch in der Literatur
für ähnliche Legierungen wie Cu46Zr46Al8 [199], Zr50Cu40Al10 [106] und grundsätzlich
für metallische Gläser in [55, 435] berichtet. Die Zugfestigkeit bei der Miniaturpro-
be ist allerdings höher als die der makroskopischen Proben. Womöglich liegt dies an
dem geringeren Probenvolumen und der damit verbundenen geringeren Wahrschein-
lichkeit, dass ein kritischer Gussdefekt in der Probe vorhanden ist (Weibullverteilung
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Tabelle 5.6: Mittelwerte der mechanischen Eigenschaften der Guss- und der gepräg-
ten Proben. Rp0, 2, wahr in MPa, Rm, wahr in MPa, εp, wahr in % und EDruck in GPa als
Mittelwerte der im Zug- und „Minizugversuch“ geprüften Proben und EUS in GPa aus
Ultraschalluntersuchungen.
Zug Minizug
Guss Guss 28 t
Rp0, 2, wahr 1656 ± 29 1733 1617 ± 50
Rm, wahr 1662 ± 36 1733 1790 ± 43
εp, wahr 0,1 ± 0,1 0 1,6 ± 0,2
EZug 83 ± 2 74 79 ± 12
EUS 84 ± 1 84 ± 1
[3]). Auch wenn alle Zugproben im Computertomographen durchstrahlt wurden, las-
sen sich Poren und andere Defekte unter circa 20 μm damit nicht erkennen.
Die Proben haben sich immer zunächst im Bereich der Backen verformt. Die darge-
stellten Kurven sind zwar mit dem optischen Bildkorrelationsextensiometer im Steg-
bereich gewonnen, aber die Verformung im Bereich der Backen beeinflusst eventuell
die Ergebnisse. Womöglich wird durch die Verformung in den Backen der uniaxia-
le Spannungszustand gestört und eventuell ein Biegemoment auf die Proben aufge-
bracht. Dies ist jedoch offensichtlich nicht ausreichend, um zu einer plastischen Ver-
formung in der Gussprobe beim Minizugversuch zu führen. Daher ist auch bei den
geprägten Proben davon auszugehen, dass die Ergebnisse davon wenig beeinflusst
werden.
Die Dehngrenze sinkt durch die Prägung verglichen mit der Gussprobe ab. Die
Zugfestigkeit ist jedoch gegenüber dem Guss erhöht. Ebendiese Veränderungen
der Streckgrenze und der Zugfestigkeit konnten auch in [8] gefunden werden. In
[429, 464] kommt es auch zum Absinken der Streckgrenze, jedoch zu keinem ein-
deutigen Anstieg der Zugfestigkeit. Der Abfall der Streckgrenze wird in [8] anhand
der PEL erklärt (Abbildung 5.46). Die Druck- und Zugeigenspannungen in der Probe
führen zu einem Anstieg bzw. einem Abfall der Aktivierungsenergie für STZs. Da-
durch werden STZs bei geringeren Spannungen aktiviert, aber um ein SB über die
gesamte Probe auszubilden müssen auch STZs in den Regionen mit höherer Aktivie-
rungsenergie aktiviert werden. Dies geschieht erst bei höheren Spannungen, weshalb
die Dehngrenze sinkt, aber die Zugfestigkeit steigt.
Die geprägten Proben haben alle einen ausgeprägten plastischen Bereich
(1,6 ± 0,2). Es ist deutlich zu erkennen, dass die Kurven der Minizugversuche im
elastischen Bereich nicht ideal als hook’sche Gerade verlaufen. Dies hat zum einen
mit der Mechanik der Prüfmaschine zu tun, welche immer wieder stockte und neu
gestartet werden musste, aber auch mit der geringen Steifigkeit des Systems. Bei-
des zusammen führt zu einer Verformung und Entspannung der Maschine mit jedem
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Abbildung 5.46: Aus [8] entnommene Abbildung zur Wirkung Von Druck und -
Zugeigenspannungen auf die Aktivierungsenergie von STZs. Zugeigenspannungen
senken die Aktivierungsenergie und Druckeigenspannungen erhöhen sie.
Neustart, zudem wird die optische Dehnungsmessung durch die diskontinuierliche
Versuchsführung gestört.
Eine ähnlich hohe plastische Verformung im Zug wurde auch von [8, 429, 464]
an geprägten Proben gemessen. Diese wird von Scudino et al. [8] mit der Heteroge-
nität der Struktur begründet, genauer mit den variierenden Eigenspannungen über
die Probe und insbesondere um die Prägeeindrücke. Diese führen zu einer Verände-
rung der Aktivierungsenergie der STZs [8]. Mit Hilfe der PEL-Theorie wird in [8] eine
Erhöhung der Aktivierungsenergie für die STZ-Aktivierung mit Druckeigenspannun-
gen und ein Sinken dieser mit Zugeigenspannungen beschrieben. Dieser Unterschied
der Aktivierungsenergie führt zur bevorzugten Bildung der SBs in den Bereichen mit
Zugeigenspannungen und zu einem Ablenken oder sogar Stoppen dieser in den Be-
reichen mit Druckeigenspannungen [8] (Abbildung 5.46).
Aus der erwähnten Schwankung im elastischen Bereich der „Minizugkurven“ ergibt
sich eine eingeschränkte Aussagekraft der aus ihnen ermittelten E-Moduln. Aller-
dings liegen diese nur leicht unter den Werten der Ultraschallmessung, bei welcher
der E-Modul unabhängig von der Prägung konstant bleibt. Da die Prägung nur sehr
lokal Verformung einbringt, war dies auch so zu erwarten.
Um diese Beobachtungen weiter zu vertiefen, wurden in Abbildung 5.47 Bilder aus
dem Zugprozess zusammengestellt welche die entscheidenden Schritte bei der Ver-
formung einer geprägten Probe zusammenfassen. Damit ist es möglich die Regionen,
in denen sich die SBs bevorzugt bilden, zu identifizieren. Zur besseren Erkennbar-
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Abbildung 5.47: Ausgewählte Aufnahmen aus dem „Minizugversuch“ an einer gepräg-
ten Probe. In der unbelasteten Probe sind die Prägelinien schematisch eingezeichnet.
Die Spannung steigt von oben nach unten an. Die Aufnahmen finden sich in Abbil-
dung 5.45 als weinrote Punkte wieder. Die sich bildenden SBs sind in den Übersich-
ten weinrot nachgezogen, um die Wiedererkennung in den vergrößerten Einsätzen zu
erleichtern. Zunächst bilden sich die SBs im Bereich der Backen und nachfolgend
erst in Stegbereich. Im Steg bilden sich zudem die SBs zunächst jeweils auf einer
Seite der wegpolierten Eindrücke.
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Abbildung 5.48: Übersichts- und Detailaufnahmen der gebrochenen Zugprobe mit in
blau eingerahmten Regionen der Prägeeindrücke (a) und einer Zugprobe vor dem
Polieren (b). Die SBs sind nicht allein unter den oder neben den Eindrücken konzen-
triert, sondern ungleichmäßig an einer Seite neben den Eindrücken. Ein SB ist grün
markiert und zeigt zwischen den beiden Zonen neben den Prägeeindrücken einen
für den uniaxialen Zugversuch typischen Winkel von circa 50◦. Die weißen Bereiche
an der Kante der Probe sind durch die Bildbearbeitung beim Entfernen des dunklen
Hintergrundes entstanden, sind also keine Kerben oder Risse.
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keit und dem Ausschluss geometrischer Effekte durch die Prägungen wurden die
Prägelinien selbst wegpoliert. Dies hat wie in [8] gezeigt jedoch nur einen vernachläs-
sigbaren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften, denn wie in Abschnitt 5.3.1
gezeigt, sind die Eigenspannungen über den gesamten Querschnitt vorhanden und
das alternierende Zug-Druck-Eigenspannungsfeld bis circa 200 μm in die Probe er-
kennbar.
Im ersten Bild ist die Probe zu Beginn des Versuchs mit schematisch eingezeich-
neten Prägelinien zu erkennen. Da die Aufnahmen für die Bildkorrelation mittels
Dunkelfeld gemacht wurden, sind leichte Kratzer und Staubkörner prominent zu er-
kennen. Das zweite Bild zeigt die Probe bei einer Spannung von (1300 ± 10) MPa. Im
vergrößerten Bereich sind SBs zu erkennen, die sich an den Backen bilden (wein-
rot nachgezeichnet). Dies tritt, wie bereits vorangegangen erwähnt, so auch bei den
Gussproben auf und scheint keine deutlichen Auswirkungen auf die Verformung der
Probe im Stegbereich zu haben. Die Werte des makroskopischen Zugversuchs und
des „Minizugversuchs“ stimmen überein.
Erst im dritten Bild bei einer wahren Spannung von (1723 ± 10) MPa sind auch
deutlich SBs im Stegbereich zu erkennen. Diese konzentrieren sich auf ein sehr ein-
geschränktes Gebiet auf einer Seite der im ersten Bild dargestellten Prägelinien. Die
SBs sind zudem gekrümmt, ein Zeichen für die Überlagerung des uniaxialen Span-
nungsfeldes des Zugversuchs mit den Eigenspannungen neben der Prägelinie. Die
Überlagerung durch Eigenspannungen führt zu einer veränderten Morphologie der
SBs [179]. Die SBs im Stegbereich haben sich vervielfältigt und schneiden einander
in hoher Dichte.
Bei der letzten Aufnahme vor dem Bruch ((1814 ± 10) MPa) sind die SBs an den
Backen noch dichter (einige weinrot nachgezeichnet). Die SBs aus dem vergrößerten
Bereich bei einer Spannung von (1723 ± 10) MPa gehen nun teilweise über diesen
hinaus und auch ihre Anzahl ist höher. Außerhalb des Bereichs verlaufen sie, wie
im uniaxialen Zugtest zu erwarten, im Winkel von circa 50◦ (entsprechend der maxi-
malen Scherspannung [451]). Außerdem sind nun auch am unteren Rand der Probe
unterhalb der zweiten Prägelinie SBs zu erkennen, welche zunächst gebogen verlau-
fen und dann in eine Gerade mit einem Winkel von circa 50◦ übergehen.
In Abbildung 5.48 a sind REM-Aufnahmen der Probe nach dem Bruch zusammen-
gestellt, in welchen der Zusammenhang der Prägung mit der Scherbandausbreitung
nochmals sehr anschaulich dargestellt werden kann. Dazu wurden die Bereiche der
Prägelinien mit blauem Rahmen markiert, welche auf der Probe vor dem Polieren (Ab-
bildung 5.48 b) gut zu erkennen sind. Die Prägelinien konnten bei der Fertigung der
Zugproben leider nicht exakt parallel zur Zugrichtung orientiert werden.
Es fällt auch hier auf, dass sich die SBs nicht direkt im Bereich der Prägelinie,
sondern auf nur einer Seite daneben besonders dicht gebildet haben. Im Bereich der
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Prägelinie selbst sind nur vereinzelt SBs zu erkennen. Unterhalb der zweiten Prägeli-
nie hat sich auch am Rand ein Bereich mit einer Vielzahl an gekrümmten, circa 90◦
zur Belastungsrichtung orientierten SBs gebildet. Zwischen den beiden Bereichen mit
hoher SB-Konzentration verlaufen die SBs mit annähernd 50◦ zur Zugrichtung. Ein
charakteristisches SB, welches zwischen den beiden Bereichen neben den Prägelini-
en verläuft, ist in Abbildung 5.48 a in grün nachgezogen. In den Bereichen ist es circa
in 90◦ zur Zugrichtung orientiert und dazwischen circa 50◦.
Diese auffällige Konzentration der SBs auf eine Seite der Prägeeindrücke korre-
liert mit der erhöhten maximalen Scherdehnung in diesem Bereich (Abbildung 5.42).
Johnson und Samwer [121] haben den kritischen Wert der Scherdehnung zur Akti-
vierung einer STZ mit (2,67 ± 0,20) % berechnet. Es ist also anzunehmen, dass die
Aktivierung von STZs in diesem Bereich mit bereits erhöhter Scherdehnung erleich-
tert wird. Es wird in diesem Bereich nur noch ein geringerer Betrag der im Zugver-
such aufgebrachten Scherdehnung benötigt, um STZs zu aktivieren und damit auch
lokal die Bildung von SBs zu initiieren. Da auf der anderen Seite des Eindrucks die
Scherdehnung wieder geringer ist, so muss dort die Aktivierung von STZs mit einer
größeren Aktivierungsenergie erfolgen, was sich in einer geringeren Anzahl von SBs
in Abbildung 5.48 zeigt.
Die bereits erwähnte Erklärung für die deutliche plastische Verformung der Pro-
ben von Scudino et al. [8] (Abbildung 5.46) bezieht sich nur auf die Wirkung von
Druck- und Zugeigenspannungen auf die Aktivierungsenergie der STZs. Auch die-
ses Modell könnte die einseitige Bildung der SBs neben den Prägelinien erklären, da
wie in Abbildung 5.42 zu erkennen ist, auf einer Seite des Eindrucks ein Zug- und
auf der anderen Seite ein Druckdehnungsfeld existiert. Allerdings wäre nach dieser
Erklärung der Bereich hoher Zugdehnungen und nicht der hoher Druck- und Scher-
dehnungen bevorzugt für die SB-Bildung. Nur erneute Messungen mit eindeutiger
Zuordenbarkeit der Eigenspannungen um die Prägeeindrücke im mechanischen Test
können darüber genauer Aufschluss geben.
Grundsätzlich wird jedoch der gleiche Effekt erzielt: die Verformung verteilt sich
auf mehrere SBs, welche damit unterkritisch bleiben [226]. Dies hat wiederum eine
erhöhte plastische Verformung zur Folge.
Die Prägung kann grundsätzlich als makroskopisches Modell für den Einfluss von
Heterogenitäten auf die Verformung dienen, da hierbei sehr kontrolliert, lokal die
Struktur verändert wird. Dabei wird in den vorangegangenen Untersuchungen zu-
nächst deutlich, dass es keine messbare Veränderung der Relaxationsenthalpie und
damit des freien Volumens mit der Prägung gibt. Die Härte ist jedoch über den Quer-
schnitt heterogen und auch bei den Ergebnissen der Röntgenbeugung kann man eine
deutlich heterogene Verteilung der atomaren Dehnungen der geprägten bezogen auf
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Abbildung 5.49: Schema der möglichen PEL mit einem mehr- und einem minder hete-
rogenem Ausgangszustand, einer relaxierten Probe und der möglichen PEL nach der
Prägung. Diese entspricht der durch die Eigenspannungen verschobenen des Gusses.
die Gussproben nachvollziehen. Als primäre Ursache für die atomaren Dehnungen
wurden Eigenspannungen ausgemacht. Im Zentrum der Proben sind Zug- und am
Rand alternierende Zug-Druckdehnungsfelder zu finden.
Wie in der schematischen Darstellung der PEL in Abbildung 5.49 zu erkennen, ist
die potentielle Energie dadurch lokal erhöht und die Aktivierungsenergie der STZs
lokal verringert, was in diesen Bereichen zur Bildung einer Vielzahl von SBs führt.
Durch diese wird die Verformung delokalisiert und die geprägten Proben zeigen im
Zugversuch eine deutliche plastische Verformung.
In dieser Arbeit wird gezeigt, dass die Ergebnisse eines Zr52.5Ti5Cu18Ni14.5Al10-
Glases (Vit105) auch für CuZr-basierte Gläser reproduzierbar sind. Zusätzlich wurde
auch mit der maximale Scherdehnung auch eine weitere Erklärung für die Ursache
der Bildung der SBs uf einer Seite der Prägeeindrücke gefunden.
Im folgenden Kapitel wird noch ein kurzer Einblick gegeben, wie sich der Span-
nungszustand durch Einbringen einer kristallinen Phase in das Glas verändern lässt
und welche Auswirkungen dies auf die mechanische Verformung hat.
6 Einfluss einer kristallinen Phase auf das
Verformungsverhalten
Nach der Diskussion des Einflusses der Vorverformungen auf die Struktur und die
mechanischen Eigenschaften wird in diesem Kapitel ein kurzer Einblick in die Un-
tersuchungen des Verformungsverhaltens von MGMCs gegeben. Die lokalen Unter-
schiede in der Spannung oder dem freien Volumen werden in diesem Fall durch
die kristalline B2-Formgedächtnisphase ersetzt. Durch ihr vom Glas abweichendes
Verformungsverhalten verändert sie in Abhängigkeit vom Volumengehalt die Verfor-
mungseigenschaften des Komposits deutlich [9].
Um geeignete Legierungen für die Untersuchung des Verformungsverhaltens zu
finden, wurde eine umfangreiche Legierungsentwicklung auf Basis des Cu47,5Zr47,5-
Al5-Glases durchgeführt. Die Untersuchungen zur Zugabe von Ag und Co sind im
Anhang B.1 und in [438] zu finden. Weiterhin wurde erstmals und erfolgreich Sc zur
Stabilisierung der B2-Phase zu Cu47,5Zr47,5Al5 hinzugegeben (Anhang B.2 und [7]).
Aus diesen Arbeiten ergab sich die Zusammensetzung Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 durch ihr
breites Spektrum an möglichen Volumenanteilen der B2-Phase als bestgeeignete zur
Untersuchung des Verformungsverhaltens.
Zusätzlich zu diesen beim Gießen erzeugten Kompositen wurden auch durch Auf-
heizen erzeugte Komposite untersucht [5, 246]. Die dafür verwendete Legierung Cu44-
Zr44Al8Hf2Co2 wurde eigens für diese Art der Herstellung mit einer hohen GFA, aber
dennoch ausreichenden Stabilität der B2-Phase entwickelt [5]. Diese Komposite zei-
gen B2-Kristallen mit einem Durchmesser von nur circa 10 μm (aus dem Guss zwi-
schen 20 μm bis 500 μm), welche homogen in der Glasmatrix verteilt sind. Für die
in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden diese mit einer Aufheizrate von 25 K s−1
bis 34 K s−1 auf circa 962 K bis 940 K erhitzt und im Wasserbad abgeschreckt [5, 246].
Die Aufheizkurven der beiden Proben sind in Abbildung C.7 im Anhang zu finden.
Der Grund für die unterschiedlichen Gefüge findet sich, wie in [5, 246] diskutiert,
in der Kinetik der Keimbildung und des Keimwachstums. Die Ausbildung dieser un-
terschiedlichen Gefüge kann wie folgt erklärt werden: Bei der Bildung der Kristalle
im Prozess des Gießens geschieht dies bei hohen Temperaturen nur wenig unterhalb
des Schmelzpunkts (bzw. der Liquidustemperatur). Bei diesen Temperaturen ist die
freie Enthalpiedifferenz zwischen der Schmelze und dem Kristall als Triebkraft für
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die Keimbildung noch gering. Es bilden sich also wenige Keime. Durch die bei ho-
her Temperatur schnelle Diffusion wachsen diese jedoch rasant. Das Resultat sind
vergleichsweise große, heterogen verteilte Kristalle. Beim Heizen eines Glases über
Tg kommt es auch zur Kristallisation. Allerdings ist nun die freie Enthalpiedifferenz
und damit die Keimbildungsrate aufgrund der vergleichsweise geringen Temperatur
sehr hoch und im Gegenzug die Diffusion verlangsamt. Das Gefüge enthält nach dem
Abschrecken kleine, homogen verteilte Kristalle in der Glasmatrix.
Diese beiden Arten von Kompositen ermöglichen die Untersuchung des Einflusses
der Größe und der Verteilung der B2-Phase in der Glasmatrix auf die Verformung
des Glases. Dazu wurden in situ-Druckversuche am Synchrotron durchgeführt und,
soweit möglich, die atomaren Dehnungen der Glas- und der B2-Phase extrahiert und
das Umwandlungsverhalten der B2-Phase untersucht (Grundlagen siehe Abschnitt
2.3.3).
Zunächst wird im folgenden Abschnitt auf das Gefüge und die Verformung der bei-
den Arten von B2-Kompositen qualitativ anhand von Flussdiagrammen eingegangen.
Danach folgt eine quantitative Betrachtung der atomaren Dehnung in der Glas- und
der B2-Phase in Abhängigkeit vom Volumenanteil der B2-Phase. Beide Abschnitte
können jedoch nur einen kurzen Einblick in die noch nicht vollständig abgeschlosse-
nen Untersuchungen geben.
6.1 Verformung und Umwandlungsverhalten
Für die in situ-Druckversuche konnten nur „kleine“ Prüfmaschinen mit einer sehr
geringen Steifigkeit verwendet werden. In Abbildung 6.1 sieht man, dass dadurch
insbesondere die Dehnung gegenüber jener von Proben, welche in einer „großen“ In-
stron 5869 getestet wurden, deutlich erhöht ist. Die beiden „makroskopischen“ Ver-
gleichskurven haben nahezu den gleichen Anteil an B2-Phase und weisen, wie in
Abbildung 6.1b zu erkennen, auch eine ähnliche Verteilung der Kristalle auf. Es ist
außerdem bekannt, dass die geringere Steifigkeit zu einer verringerten plastischen
Dehnung führt [344], was bei der in situ-Druckkurve auch erkennbar ist. Die beim
in situ-Versuch gemessenen Spannungen stimmen jedoch gut mit denen der „makro-
skopischen“ Proben überein. Im Druckspannungs-Stauchungs-Diagramm sind die
drei Stauchgrenzen, welche bei der Verformung eines Komposits auftreten und die
Verformung in vier Phasen unterteilen [254], markiert. Die Details dazu wurden be-
reits in Abschnitt 2.3.3 (auf Seite 28) ausführlich vorgestellt, weshalb an diese Stelle
die vier Phasen nur kurz zusammengefasst werden.
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Abbildung 6.1: (a) Druckspannungs-Stauchungs-Kurven von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 aus
dem in situ Druckversuch mit vergleichbaren ex situ Kurven (bzw. makroskopisch,
an Instron 5869 durchgeführt) mit angemerktem B2-Phasenanteilen (optisch aus den
Stirnflächen der Druckproben) und (b) Gefügebilder der Stirnfläche der Druckpro-
be mit der zugehörigen Farbe umrandet. Die „makroskopischen“ Kurven dienen der
Validierung der Ergebnisse, aufgrund der geringen Steifigkeit der in situ Druckprüf-
anlage. Die drei charakteristischen Stauchgrenzen sind markiert. Die Stauchung der
Kurven differiert stark, aber die Druckspannung stimmt gut mit jener der ex situ-
Proben überein.
Phase 1 Glas und B2-Phase sind beide im linear-elastischen Bereich.
Phase 2 Ab der ersten Stauchgrenze (ca. 500 MPa); Beginn der martensitischen
Transformation und der Verformung der B2-Phase.
Phase 3 Ab der zweiten Stauchgrenze; amorphe Matrix verformt sich zusätzlich zur
fortschreitenden B2-Phasenumwandlung.
Phase 4 Nach der dritten Stauchgrenze bis zum Versagen; martensitische Umwand-
lung stoppt und Versetzungsvervielfachung und „Entzwillingung“ setzen ein. Die
amorphe Matrix verformt sich weiter.
Mit Hilfe der Flussdiagramme in Abbildung C.4 ist es dabei erstmals möglich,
den Einfluss der Orientierung zur Druckrichtung auf die Umwandlung zu ermitteln.
Zusätzlich kann man den Beginn der martensitischen Umwandlung der B2-Phase
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genauer und bei geringeren Volumenanteilen als in [254] bestimmen. Diese erste
Stauchgrenze tritt bei der Probe in den Druckkurven in Abbildung 6.1 anders als in
[254] gar nicht in Erscheinung. Dennoch ist sie in Abbildung 6.2 in Druckrichtung als
schwacher Martensitreflex bei 650 MPa an der amorphen Schulter zu erkennen. Quer
zur Druckrichtung ist dieser Reflex erst bei 1350 MPa auszumachen. In den Fluss-
diagrammen ist zu erkennen, dass die Intensitäten zum Teil stark schwanken. Dies
liegt an den großen Kristallen und ihrer heterogenen Verteilung (Abbildung 6.1b).
Dadurch kommt immer nur eine begrenzte Anzahl in Beugung, welche sich im lau-
fenden Versuch durch die Verformung und die daraus resultierende Bewegung der
Probe im Strahl zusätzlich noch ändert.
In Phase 2 und 3 steigt die Intensität der Martensitreflexe und damit der Marten-
sitanteil kontinuierlich mit steigender Last an. So ist bei der dritten Stauchgrenze
nahezu die gesamte B2-Phase in Druckrichtung umgewandelt, wohingegen noch ein
wesentlich größerer Anteil in Querrichtung vorhanden bleibt. In Phase 4 kommt es in
Querrichtung auch noch erkennbar zur martensitischen Umwandlung, wohingegen
sich die Intensitäten in Druckrichtung kaum ändern.
Aus in situ-Druckversuchen an monolithischen metallischen Gläsern ist bekannt,
dass sich durch die uniaxiale Lastaufbringung ein ebener Spannungszustand mit ne-
gativen atomaren Dehnungen in Druckrichtungen und positiven Dehnungen (Zug) in
Querrichtung einstellt (siehe bspw. Abbildung C.10 im Anhang). Die B2-Kristalle sind
nach dem Gießen regellos in der Glasmatrix orientiert. Aufgrund dieser unterschied-
lichen Orientierung variiert auch die jeweils notwendige makroskopische Spannung
für die martensitische Umwandlung, da der Spannungszustand der jeweiligen Ato-
mebenen von der Orientierung im Spannungsfeld beim Druckversuch abhängig ist.
Dennoch ist davon auszugehen, dass sich die Aktivierungsenergie für die martensi-
tische Umwandlung bei konstanter Kristallgröße1 nicht unterscheidet, sondern nur
bei welcher makroskopischen (von außen aufgebrachten Spannung) Spannung sie
lokal erreicht ist. Obwohl die martensitische Umwandlung mit einer Volumenexpan-
sion einhergeht [352] (Abbildung B.9), scheinen die Zugdehnungen (-spannungen) in
Querrichtung dennoch zu keinem entscheidenden Absenken der Aktivierungsenergie
für die Umwandlung nach dem Prinzip des geringsten Zwanges (le Chatelier-Braun)
zu führen. Wohl auch, weil die mit der martensitischen Umwandlung einhergehende
Volumenänderung zu gering ist, um zu deutlichen Spannungen zu führen [266]. Es
wurden auch stichprobenartig Diffraktogramme in Richtung der maximalen Scher-
dehnung (circa 45◦ im Druckversuch) untersucht. Der Martensitstart lag dabei immer
zwischen dem in Druck- und Querrichtung.
Abbildung 6.3 zeigt den Zusammenhang zwischen der makroskopischen Spannung
1Eine geringere Korngröße führt zu einer Behinderung der martensitischen Umwandlung, wie es bei-
spielsweise von Wang et al. [465] für eine Ni-Basis Formgedächtnislegierung beschrieben wurde.
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zum Beginn der martensitischen Umwandlung und dem B2-Anteil in der Probe. Es
gibt eine Korrelation des steigenden B2-Anteils mit der Abnahme der Spannung bei
der die martensitische Umwandlung beginnt. Es scheint, dass je größer der Anteil der
amorphen Matrix ist, desto höher sind die makroskopischen Spannungen bei Beginn
der martensitischen Umwandlung. Bei geringen B2-Anteilen kann man jedoch die
martensitische Umwandlung aufgrund des geringen Volumenanteils auch erst später
in den Diffraktogrammen erkennen. Es bedarf also weiterer Untersuchungen um zu
klären, inwiefern der Trend aus Abbildung 6.3 nicht nur dadurch dominiert ist.
Bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2 ist in den Flussbildern in Abbildung 6.4 keine ausgeprägte
martensitische Umwandlung wie bei Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 in Abbildung 6.2 zu erken-
nen. Allerdings sind bereits im Ausgangszustand Martensitreflexe und jene der Tief-
temperaturgleichgewichtsphasen Cu10Zr7 und CuZr2 mit geringen Intensitäten (An-
teilen) zu finden. Nur in Druckrichtung zeigt der Martensitreflex bei circa 30,5 nm−1
({111} B19’ bzw {020} B33 [353]) einen Anstieg der Intensität ab circa (1470 ± 30) MPa.
Trotz des hohen Anteils der B2-Phase ((64,8 ± 11,3) vol.%) beginnt die martensitische
Umwandlung bei dieser Probe damit erst bei wesentlich höheren Spannungen als bei
den Proben von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1. Dies äußert sich bei [5, 246] auch als Entfesti-
gung im Druckversuch, wohingegen die Proben von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 stark verfesti-
gen (Abbildung 6.1).
Vermutlich wurden zum einen durch die Legierungselemente Hf und Co die Sta-
bilität der B2-Phase deutlich verändert, zum anderen spielt die geringe Kristallgröße
von nur rund 4 μm mit Sicherheit eine Rolle (siehe auch Abbildung 6.6a). So wur-
de gefunden, dass die Korngröße einen deutlichen Einfluss auf die martensitische
Umwandlung hat [465, 466]. Je geringer die Größe der Kristalle, desto geringer die
Martensitstarttemperatur und damit desto höher die Aktivierungsenergie für die mar-
tensitische Umwandlung. Daher wird der dominierende Faktor wohl die Korngröße
sein. Es sind aber weitere Untersuchungen erforderlich, um den Einfluss der Zu-
sammensetzung zu klären.
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(b)
Abbildung 6.2: Synchrotron-XRD-Diffraktogramme einer ausgewählten Probe von
Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 in Druck (a) und Querrichtung (b). Die drei Stauchgrenzen sind
rot markiert. Mit ansteigender Spannung wandelt die B2-Phase in Martensit um (1.
Stauchgrenze). Diese Umwandlung beginnt in Druckrichtung früher und ist wesent-
lich ausgeprägter. Bei der zweiten Stauchgrenze beginnt zusätzlich die Verformung
der amorphen Phase. Nach der dritten stagniert die martensitische Umwandlung
und laut Song Song et al [254] keine martensitische Umwandlung mehr, sondern
Entzwillingung und Versetzungsvervielfältigung.
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Abbildung 6.3: Makroskopische Spannung bei Beginn der martensitischen Umwand-
lung in Abhängigkeit vom B2-Anteil der Proben (optisch aus den Stirnflächen der
Druckproben, siehe Abbildung C.5 im Anhang) für alle getesteten Cu47,5Zr46,5Al5Sc1
Proben. Der Pfeil deutet den Trend zu einer geringeren makroskopischen Spannung
zum Beginn der martensitischen Umwandlung mit steigendem B2-Gehalt an.
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Abbildung 6.4: (a) Druckspannungs-Stauchungskurven eines in situ-Druckversuchs
einer Probe von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 ((64,8 ± 11,3) vol.% B2-Phase). Die Stauchgrenze
ist in allen drei Abbildungen gleichartig markiert. In dieser Probe sind bereits hohe
Anteile von Martensit und auch geringe Anteile der Tieftemperaturgleichgewichts-
phasen enthalten. Die martensitische Umwandlung ist nur in Druckrichtung und
erst nach der Stauchgrenze zu erkennen.
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6.2 Quantitative Betrachtung der Verformung
Aus den in Abbildung 6.2 und Abbildung 6.4 gezeigten Diffraktogrammen wurde ver-
sucht, die atomaren Dehnungen in der amorphen und den kristallinen Phasen zu
bestimmen. Dazu wurden die Bereiche ohne kristallinen Reflex mit einer Spline-
Interpolation angepasst und von den Gesamtdaten abgezogen, um die kristallinen
Reflexe aus den Gesamtdaten zu extrahieren. An diesen konnten dann Reflexe der
einzelnen Atomebenen durch Einzelpeakanpassung „gefittet“ werden und aus den Re-
flexlagen in verschiedenen Richtungen die atomare Dehnung, wie in Gleichung 3.11
auf Seite 67 gezeigt, ermittelt werden. Die atomaren Dehnungen der amorphen Pha-
se wurden durch Anpassung einer Pseudo-Voigt-Funktion an die nicht kristallinen
Bereiche ermittelt. In Abbildung C.9 im Anhang ist zu erkennen, dass sich diese Art
der Anpassung, verglichen mit einer „lückenlosen“, bei monolithischen Gläsern an-
gewandt, nicht auf die atomaren Dehnungen auswirkt. Des Weiteren zeigen sowohl
die vollständig amorphen Proben (Abbildung C.10) als auch die Glasphase der Kom-
posite (Abbildung C.14) bei geringen B2-Gehalten eine hohe Übereinstimmung, auch
zwischen den untersuchten Legierungen.
Durch die wenigen großen Kristalle bei Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 und die ausgeprägte mar-
tensitische Umwandlung schwanken die Intensitäten der entsprechenden Reflexe der
B2- und der martensitischen Phasen in Abhängigkeit der Richtung so stark, dass
eine zuverlässige Anpassung dieser nicht möglich ist. Bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2 sind die
Intensitäten der Reflexe aufgrund der Vielzahl von kleinen Kristallen und der kaum
vorhandenen martensitischen Umwandlung deutlich besser anzupassen und führen,
wie in Abbildung 6.5 zu erkennen, zu einem geringeren Fehler beim Ermitteln der
atomaren Dehnungen. Daher werden im Folgenden nur die Ergebnisse von Cu44Zr44-
Al8Hf2Co2 diskutiert.
Die in Abbildung 6.5 dargestellten Verformungskurven zweier Komposite mit deut-
lich unterschiedlichen Anteilen der B2-Phase wurden über die makroskopische Span-
nung und die Zeit aufgetragen. Die aufgrund der geringen Steifigkeit der Prüfma-
schine nur fehlerhaft ermittelbaren Dehnungen wurden nicht verwendet. In Abbil-
dung 6.6 sind die zugehörigen Gefüge dargestellt. In der Mitte einiger B2-Kristalle
sind sternförmig (Dendriten) die Tieftemperaturgleichgewichtsphasen Cu10Zr7 und
CuZr2 zu erkennen.
Für die Probe mit einem B2-Anteil von (11,2 ± 2,7) vol.% (Abbildung 6.5a und
6.5b) variieren die atomaren Dehnungen der verschiedenen Kristallebenen der B2-
Phase untereinander, liegen jedoch immer über jener der amorphen Phase. Die {110},
{211}und {321} Ebenen zeigen dabei die geringsten atomaren Dehnungen. Alle drei
Ebenen haben die gemeinsame Gleitrichtung 〈111〉 [467], welche wegen ihrer fünf
Gleitsysteme für die hohe Duktilität von B2-Phasen verantwortlich gemacht wird
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Abbildung 6.5: Die atomare Dehnung der B2- und der Glasphase einer Cu44Zr44Al8-
Hf2Co2 Probe mit (11,2 ± 2,7) vol.% B2-Phase (a) (b) und einer mit (64,8 ± 11,3) vol.%
B2-Phase (c) (d) als Funktion der Zeit und der Druckspannung. Bei beiden ist die
atomare Dehnung der B2-Phase erhöht, allerdings bei (a) nur geringfügig und bei (c)
deutlich. Die {110}, {211} und {321} Ebenen zeigen eine geringere atomare Dehnung
als die anderen Ebenen (korreliert mit Gleitsystemen von metallischen CsCl Struktu-
ren [467]).
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(a) (b)
Abbildung 6.6: REM-Aufnahmen der Gefüge der in Abbildung 6.5 gezeigten Proben.
(a) die Probe mit (11,2 ± 2,7) vol.% B2-Phase und einer mittleren Kristallgröße von
(3,01 ± 1,27) μm und in (b) die Probe mit (64,8 ± 11,3) vol.% B2-Phase und einer
Kristallgröße von (4,16 ± 2,07) μm. Im Zentrum der Proben kann man, sternförmig
die Tieftemperaturgleichgewichtsphasen erkennen welche sich auch in Abbildung 6.4
zeigen. Bei (b) ist das Glas immer noch als Matrix auszumachen, allerdings sind be-
reits viele B2-Kristalle zusammengewachsen.
[468]. Diese Gleitsysteme lassen sich zudem besonders leicht aktivieren, da sie nur
eine geringe Verschiebung mit jeder Aktivierung produzieren und zudem auch par-
tielle Versetzungen zulassen [467]. Die Ebene mit der höchsten atomaren Dehnung
{100} kann nur in 〈100〉 Richtung scheren und gehört zu den nur drei Gleitsystemen
in dieser Richtung. Vermutlich akkumuliert sich die atomare Dehnung aufgrund der
höheren Aktivierungsenergie für den Gleitvorgang in dieser Ebene mehr als in den
anderen. Bei dieser Betrachtung wird die martensitische Umwandlung als Möglich-
keit des Abbaus atomarer Dehnungen außer Acht gelassen. Diese tritt bei den Cu44-
Zr44Al8Hf2Co2-Proben jedoch ohnehin erst bei Spannungen oberhalb der makrosko-
pischen Dehngrenze (Glasphase) auf.
Beim Komposit mit (64,8 ± 11,3) vol.% B2-Phase in Abbildung 6.5c und 6.5d zeigt
die amorphe Phase eine deutlich verringerte atomare Dehnung gegenüber den Kris-
tallebenen der B2-Phase. Es scheint, dass die amorphe Phase nicht mehr die Matrix,
also die lasttragende Phase im Komposit ist. Wie in Abbildung 6.6b zu erkennen
ist, führt der hohe Anteil der B2-Phase bei dieser Probe anscheinend zu einem zu-
sammenhängenden Netzwerk, welches die Last aufnimmt. In Abbildung C.18a im
Anhang ist dennoch zu erkennen, dass die Steifigkeit der Glasphase (Anstieg von
ε11) deckungsgleich mit der des monolithischen Glases ist, also anscheinend struktu-
rell keine großen Änderungen in ihr aufgetreten sind. Sollte dennoch ein Gerüst der
amorphen Phase in dieser Probe bestehen, so würden sich an den schmalen Stegen
die Spannungen derart konzentrieren, dass es weit unter der Stauchgrenze lokal be-
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reits zur plastischen Verformung und damit dem Spannungsabbau in der amorphen
Phase kommt. Diese Argumentation wird durch den zunächst gleichen Verlauf der
elastischen Gerade wie im monolithischen Glas (Abbildung C.18 im Anhang) unter-
stützt.
ProbenkoordinatenHäu gkeit
Guss - heterogen
Guss weniger heterogenPo
te
nt
ie
lle
 E
ne
rg
ie
Elastisch belastet
 
Relaxiert
Komposit
Abbildung 6.7: Schema der möglichen PEL mit mehr oder minder hetherogenem Aus-
gangszustand, einer relaxierten Probe und der möglichen PEL eines Komposits. Diese
ist entspricht der durch die Eigenspannungen verschobenen des Gusses.
Zusammengefasst können sowohl beim Gießen, als auch durch Rascherhitzen B2-
Glasmatrixkomposite hergestellt werden. Bei beiden ist dadurch eine deutliche plas-
tische Verformung zu erkennen. Die schematisch in Abbildung 6.7 dargestellte PEL
zeigt das Spannungsfeld um den Kristall, welches zur Bildung und Ablenkung der
SBs führt als erhöhte potentielle Energie.
Der Beginn (die makroskopische Spannung) der martensitischen Umwandlung
kann für die gegossenen Komposite bestimmt werden und sinkt mit steigendem Volu-
menanteil der B2-Phase leicht ab. Bei den durch Rascherhitzen hergestellten Kompo-
siten ist im Gegensatz zu den gegossenen keine ausgeprägte martensitische Umwand-
lung zu erkennen. Vermutlich ist dies durch die um eine Größenordnung geringere
Kristallgröße begründet. Allerdings kann auch ein Einfluss der Legierungselemente
noch nicht ausgeschlossen werden.
Bei der quantitativen Untersuchung der atomaren Dehnung im Glas und der B2-
Phase wurden die Einflüsse der Kristallebene und des B2-Gehalts diskutiert. Die ato-
mare Dehnung im Kristall ist in den Ebenen mit vielen Gleitsystemen reduziert und
in jenen mit wenigen Gleitsystemen erhöht. Die amorphe Matrix nimmt bei geringen
B2-Anteilen von rund 12 % die Last wie auch die B2 Kristalle auf. Steigt der Anteil der
B2-Phase jedoch weit genug an (circa über 60 %), so bildet die Glasphase keine jeden
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einzelnen Kristall umschließende Matrix mehr dar. Dies führt zu wesentlich gerin-
geren atomaren Dehnungen in der Glasphase, wohl durch Spannungskonzentration
in den schmalen Stegen und der daraus resultierenden plastischen Verformung des
Glases. Die genauen Abläufe bedürfen für ihre genaue Aufklärung jedoch noch wei-
terer Untersuchungen.

7 Zusammenfassung
In der vorliegenden Arbeit wurden, die durch elastische und plastische Verformung,
sowie Legierungsvariation eingebrachten Heterogenitäten strukturell charakterisiert
und ihr Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften verschiedener Cu-Zr-basierter
bzw. Zr-basierter metallischer Gläser untersucht. Zum erstem Mal wurden systema-
tisch verschiedene elastische und plastische Verformungsmethoden in einer Arbeit
untersucht. Die Ergebnisse vervollständigen das Verständnis der Auswirkungen (Me-
chanismen) mechanischer Belastung auf die Struktur von metallischen Gläsern und
dem Einfluss dieser Struktur auf die mechanischen Eigenschaften. Dafür wurden
insgesamt über 80 Schmelzknöpfe 25 unterschiedlicher Legierungen und mehr als
500 Stäbe und Platten gegossen und daraus wiederum die Proben für die mechani-
sche Behandlungen und die Untersuchungen präpariert.
„Strukturelle Heterogenitäten“ sind ein recht weit gefasster Begriff, welcher auf vie-
le Unterschiede in der Struktur angewandt werden kann. In dieser Arbeit wurden die
strukturellen Heterogenitäten nach ihrer Längenskala und der Art der (eingebrach-
ten) Heterogenitäten unterschieden:
1. Heterogenitäten in der SRO und MRO (Å bis wenige nm)
2. Heterogenitäten und makroskopische Eigenspannungen in der amorphen Phase
(wenige nm bis mm)
3. Komposite (μm bis mm)
Zur ersten Gruppe zählt das freie Volumen, sowie Nanokristalle und damit loka-
le Eigenspannungen (bis wenige nm). Diese Heterogenitäten sind der Adressat der
untersuchten elastischen Verformungsmethoden und sie zeigen sich auch bei der
Verformung mittels HPT nachweisbar verändert. Der Einfluss dieser strukturellen
Heterogenitäten auf die mechanischen Eigenschaften ist in der Abhängigkeit der Ak-
tivierungsenergie für die Grundelemente der plastischen Verformung (der STZs) von
der Struktur begründet. Über den Gehalt des freien Volumens kann diese Aktivie-
rungsenergie gezielt verändert und damit Einfluss auf die Verformung genommen
werden.
In der zweiten Gruppe spielen die Verteilung des freien Volumens über die Probe
und makroskopische Eigenspannungen (in der Größenordnung der Probe) eine Rolle.
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Hier sind die Untersuchungen an den kaltgewalzten und geprägten Proben einzuord-
nen. Beim Kaltwalzen werden in Form von Scherbändern, Bereiche stark erhöhten
freien Volumens eingebracht und bei der Prägung durch lokale Verformung Eigen-
spannungen. Diese Verteilung der Heterogenitäten über die Probe führt zu lokal un-
terschiedlichen Aktivierungsenergien für STZs. Dies beeinflusst die SB-Bildung und
-Ausbreitung über die Probe und führt zu einer Delokalisierung der Verformung.
Die Komposite nehmen durch die über 5 μm großen Kristalle in der Glasmatrix eine
Sonderrolle ein, da diese bei der Verformung mit der Glasmatrix interagieren. Dabei
ändert sich sowohl die Spannungsverteilung, als auch die Verteilung der Verformung
zwischen den beiden Phasen stetig.
Die breite Verteilung der Aktivierungsenergie für STZs (also für plastische Verfor-
mung) führt dazu, dass es bereits im nominell elastischen Bereich zu Änderungen in
der Struktur kommt. In dieser Arbeit wurden erstmals Legierungen mit unterschied-
licher GFA und systematischen, geringen Änderungen in der Zusammensetzung mit
drei in der Literatur viel diskutierten elastischen Belastungsmethoden behandelt und
deren Einfluss auf die Struktur und die mechanischen Eigenschaften untersucht.
Dabei stellte sich unerwarteterweise heraus, dass die Proben bereits nach dem Guss
sehr heterogen sind und eine starke Streuung in der Struktur zeigen (Relaxations-
enthalpie – freies Volumen, atomare Dehnung). Diese Streuung überlagert die ohne-
hin geringen Effekte der elastischen Vorbehandlungen. In der einschlägigen Literatur
wird der Ausgangszustand jedoch immer als Guss angegeben. Genauere Aussagen
zur Streuung der Eigenschaften zwischen den einzelnen Proben des Ausgangszu-
standes und über die Heterogenität in diesem sind, wie in dieser Arbeit gefunden
wurde, jedoch essentiell für die Interpretation der Ergebnisse nach der Vorbelastung.
Ein wohldefinierter Ausgangszustand (freies Volumen) mit geringen Schwankungen
würde klare Aussagen zur Wirkung der Vorbehandlung auf die Struktur und die Ver-
gleichbarkeit zwischen den verschiedenen Arbeiten vereinfachen.
Trotz der starken Schwankungen der Eigenschaften und des vergleichsweise hohen
freien Volumens des Ausgangszustandes konnten Tendenzen hin zur „Verjüngung“
oder Relaxation für die vier Zusammensetzungen (mit aufsteigender GFA Cu47,5Zr47,5-
Al5, Cu46Zr46Al8, Cu45Zr45Al5Ag5, Cu36Zr48Al8Ag8) und die drei Methoden (elastosta-
tisch, mechanisch zykliert und kryogen zykliert) gefunden werden:
Bei einer elastostatischen Belastung für 72 h bei circa 95 % der Stauchgrenze konn-
te für alle Zusammensetzung ein leichter Trend zur „Verjüngung“ ausgemacht
werden. Diese liegt jedoch weit unter den in der Literatur angegebenen Werten,
womöglich aufgrund des ohnehin hohen freien Volumens im Guss.
Die zyklisch mechanische Belastung mit 10 Hz bei einer Maximallast von 1500 MPa
führt in Abhängigkeit von der GFA zu unterschiedlichen Tendenzen. Die Legie-
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rung mit der geringsten GFA tendiert zur „Verjüngung“, wohingegen Cu45Zr45-
Al5Ag5 und Cu36Zr48Al8Ag8 mit wesentlich höherer GFA relaxieren. Bei Cu46-
Zr46Al8 ist ein Übergang von Relaxation (bis 104 Schwingspiele) zur „Verjüngung“
bei 105 Schwingspielen erkennbar.
Für die in 10 bzw. 20 Zyklen zwischen RT und 77 K behandelten Proben von Cu47,5-
Zr47,5Al5 und Cu36Zr48Al8Ag8 ist nur eine minimale Tendenz zur „Verjüngung“
vorhanden.
Da die Untersuchungen alle über einen Bereich von mindestens mehreren zehn Mi-
krometern gemittelt wurden, könnten Veränderungen durch die Verformung indu-
ziert worden sein, welche sich im Mittel gegenseitig ausgleichen (bspw. freies und
anti-freies Volumen). Zur Untersuchung solcher Unterschiede ist jedoch der experi-
mentelle Aufwand enorm hoch und nur sehr lokal möglich. Die Schwankungen in
den Ausgangszuständen und in den Eigenschaften nach der Vorbelastung sind dafür
jedoch zu groß.
Die mechanischen Eigenschaften sind von diesen geringen Veränderungen weitest-
gehend unbeeinflusst. Nur bei den kryogen zyklierten Proben ist entgegen dem Trend
zur „Verjüngung“ eine Abnahme der plastischen Stauchung zu erkennen. Erste Ver-
suche der zyklisch-mechanischen Belastung von relaxierten Proben zeigen, dass die
Änderungen in der Struktur und den mechanischen Eigenschaften auch hier recht
gering sind.
Da diese Gruppe der elastischen Vorbelastungen relativ homogen über die gesamte
Probe zu Veränderungen in der Struktur führt, müssen diese Veränderungen eine
deutliche Variation der Aktivierungsenergie der STZ (bzw. ihrer Verteilungsbreite) zur
Folge haben, um die plastische Verformung zu beeinflussen. Ebenso muss die Ver-
teilung der Aktivierungsenergie für STZ, bzw. das freie Volumen im Ausgangszustand
eine Veränderung der Struktur durch die elastische Verformung ermöglichen.
Durch die Verformung mittels HPT konnte das freie Volumen im Glas verglichen mit
dem Gusszustand deutlich erhöht werden und die Strukturänderungen durch Rönt-
genbeugung (Synchrotron) über den Querschnitt der Probe nachvollzogen werden.
Aufgrund der Lokalisierung der Verformung in metallischen Gläsern und unvermeid-
baren geringen Unterschieden in der Lastaufbringung bilden sich bei der Verformung
zwei keilförmig übereinander angeordnete, in sich homogene Zonen in den radialsym-
metrischen Proben aus. Die Zone in der Mitte unterscheidet sich strukturell kaum
vom Ausgangsmaterial (Guss). Am Rand bildet sich jedoch eine Zone mit dem höchs-
ten durch HPT erzeugten und gemessenen freien Volumen. Dieser Bereich zeigt bei
der Nanoindentation im Gegensatz zum Guss auch eine homogene Verformung.
Diese Versuche zeigen, dass die Ergebnisse der angewandten Untersuchungsme-
thoden zuverlässig sind und damit die Aussagen für die anderen Belastungsmetho-
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den belastbar. Ein deutlicher Anstieg im freien Volumen lässt sich sowohl durch
DSC und Härtemessung, als auch durch Röntgenbeugung zuverlässig detektieren.
Des Weiteren muss bei der Verformung von metallischen Gläsern mittels HPT damit
gerechnet werden, dass sich die Verformung lokalisiert. Es ist also notwendig, den
gesamten Querschnitt zu untersuchen. Die Verformung in einem stark „verjüngten“
metallischen Glas erfolgt homogener und ist nicht auf SBs lokalisiert.
Beim Kaltwalzen werden durch die Verformung unter eingeschränkten Freiheits-
geraden eine Vielzahl von SBs in die weitestgehend unveränderte Glas-Matrix ein-
gebracht. Es bildet sich ein „Glas-Glas-Komposit“. Aufgrund der auf den kleinen
Bereich der SBs konzentrierten Verformung sind bei geringen Umformgraden unter
−200 % keine Unterschiede im freien Volumen verglichen mit dem Guss erkennbar.
Dies liegt womöglich am bereits hohen freien Volumen nach dem Guss. Es sind je-
doch aufgrund der Verformung Druckeigenspannungen im Zentrum der Proben vor-
handen.
Diese wirken sich auch auf die Verformung aus. Die Proben zeigen unabhängig von
der Legierung einen Anstieg der plastischen Stauchung. Allerdings beeinflusst auch
die Orientierung der beim Kaltwalzen eingebrachten SBs zur Belastungsachse beim
Druckversuch den Ablauf der Verformung. Sind die „alten“ SBs im Winkel von circa
45◦ (Richtung der maximalen Scherspannung) orientiert, so werden sie im Druckver-
such reaktiviert, dies führt zu einer Abnahme der Stauchgrenze. Bei einer Anordnung
der „alten“ SBs in Belastungsrichtung (0◦) werden diese nicht reaktiviert, beeinflus-
sen aber dennoch die SB-Bildung und Ausbreitung und führen zu einer Erhöhung
der Stauchgrenze.
Im Bild des „Glas-Glas-Komposits“ kann man sich die Verformung vereinfacht wie
bei einem „Laminat“ aus SBs und ihrem Einflussbereich mit hohem freien Volumen
und der Matrix mit geringerem freien Volumen vorstellen. Die plastische Verformung
beginnt aufgrund der geringeren Aktivierungsenergie für STZ zunächst im Bereich
mit höherem freien Volumen. Im Fall der im Winkel von 45◦ zur Belastungsrichtung
orientierten Ebenen des „Laminats“ bleibt die plastische Verformung auf diese Be-
reiche konzentriert und führt mit der Perkolation der STZs zu einer Reaktivierung
des SB. Die Matrix nimmt an der plastischen Verformung nicht teil. Ist das Laminat
jedoch parallel zur Belastungsrichtung orientiert, müssen zur Bildung eines SB über
den Querschnitt auch in der Matrix STZs aktiviert werden, dies führt zu einer höhe-
ren Stauchgrenze. Die bevorzugte Aktivierung von STZs im Bereich der „alten“ SBs
führt zu einem Spannungsfeld, welches die Bildung von SBs initiiert und diese von
der Ebene der maximalen Scherspannung ablenkt. Dies führt zur Delokalisierung der
Verformung und damit zu einer erhöhten plastischen Stauchung.
Dies zeigt eindrücklich, dass nicht nur der gemittelte Gehalt des freien Volumens
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für die mechanischen Eigenschaften entscheidend ist, sondern auch die Verteilung
in der Probe.
Auch bei den geprägten Proben bleibt das freie Volumen im Mittel über die
Probe unverändert verglichen mit dem Ausgangszustand (Guss). Es sind jedoch
Zugeigenspannungen im Zentrum und ein komplexes, alternierendes Zug-Druck-
Spannungsfeld an der Oberfläche bei den Prägelinien vorhanden. Dieses führt im
Zugversuch zu einer plastischen Verformung des ansonsten spröden metallischen
Glases. Die alternierenden Eigenspannungen an der Oberfläche führen zur zunächst
einseitigen Bildung von SBs neben der Prägelinie in einem Winkel von 90◦ zur Belas-
tungsrichtung und damit abweichend von der maximalen Scherspannung. Dadurch
wird die Verformung auf mehrere SBs verteilt und eine hohe plastische Verformung
erreicht.
Die makroskopischen Eigenspannungen bei den geprägten Proben führen, genau
so wie die lokalen Unterschiede im freien Volumen, durch Veränderung der Aktivie-
rungsenergie für STZs zur Delokalisierung der Verformung.
Ähnliches ist auch bei den B2-Glasmatrix-Kompositen zu beobachten. Die Kristal-
le erzeugen durch ihre Verformung ein Spannungsfeld in der Glasmatrix, welches
zur Bildung und Ablenkung der SBs führt. Allerdings führt ein ausreichend hoher
Anteil (circa 65 %) der B2-Phase in der Glasmatrix zu einer derartigen Spannungs-
konzentration, dass sich die Glasmatrix sich bereits bei geringen makroskopischen
Belastungen plastisch verformt und die B2-Phase die Last trägt.
Zusammenfassend im Bild der PEL (Abbildung 7.1) betrachtet, führen die elasti-
schen Belastungen nur zu geringen Änderungen. Bei den kaltgewalzten Proben erfolgt
eine sehr lokale „Verjüngung“, wohingegen die HPT-Proben einen stark „verjüngten“
Bereich zeigen. Bei der Prägung ist die PEL durch Eigenspannungen verändert. Der
Kristall zeigt eine besonders geringe potentielle Energie, doch an der Grenzfläche zum
Glas hat dieses durch das Spannungsfeld um den Kristall eine erhöhte Energie.
Die (plastische) Verformung wird durch die Aktivierungsenergie für STZs und de-
ren Perkolation zu SB bestimmt. Auf diese Aktivierungsenergie kann, wie in dieser
Arbeit gezeigt wurde, durch Veränderung des freien Volumens und makroskopische
Eigenspannungen Einfluss genommen werden. Bei einer homogenen Verteilung und
einem hohen freien Volumen in einer Probe kann es zur homogenen Verformung des
Glases kommen. Doch auch eine auf SBs lokalisierte Verformung kann bei einer he-
terogenen Verteilung von Bereichen unterschiedlicher Aktivierungsenergien für die
STZs durch Verteilung der plastischen Verformung auf mehrere SBs zu einer hohen
plastischen Verformung führen.
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Abbildung 7.1: Schema der möglichen PEL mit heterogenem Ausgangszustand (Guss)
und der möglichen PEL nach der elastischen Belastung, dem Kaltwalzen, der HPT, der
Prägung und eines B2-Glas-Matrix-Komposits. Die Änderungen sind rein spekulativ
und die Probenkoordinaten für die einzelnen Methoden skaliert, um sie gemeinsam
in einem Diagramm darzustellen.
Ausblick
Weitergehende Versuche zu den mechanischen Vorbehandlungen können das Ver-
ständnis für die bei ihrer Verformung ablaufenden Prozesse weiter vertiefen. Nachfol-
gend sollen einige Ideen für weiterführende Untersuchungen gegeben werden.
Ein großes Thema bei den elastisch vorbelasteten Proben ist der Ausgangszustand.
Um eindeutige Effekte erkennen und erklären zu können muss dieser reproduzierba-
rer werden. Dies könnte durch eine Relaxation der gegossenen Proben mittels einer
dem Gießen nachfolgenden Wärmebehandlung erreicht werden. Weiter ist das Ein-
stellen eines reproduzierbar untergeordneteren Zustands durch die Rascherhitzung
wie von Kosiba [5] beschrieben möglich. Damit wäre es möglich, die Wirkung der elas-
tischen Behandlungen in Abhängigkeit vom Energiezustand des Ausgangsmaterials
zu bestimmen. Um ein für metallische Gläser allgemein gültiges Modell zu entwi-
ckeln, wären zusätzlich noch die gleichen Untersuchungen an anderen metallischen
Gläsern mit deutlich anderer SRO und MRO (bspw. La- oder Pt-basiert) durchzufüh-
ren.
Bei den drei verschiedenen Belastungsmethoden (elastostatisch, mechanisch zy-
kliert, kryogen zykliert) zeigen sich auch in Abhängigkeit der Belastungszeit, -
frequenz und -intensität Unterschiede im Trend zur „Verjüngung“ bzw. Relaxation.
Auch diese müssten für ein genaues Verständnis der Vorgänge im Material noch sys-
tematischer untersucht werden.
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Dies führt direkt zu den Untersuchungsmethoden. Die in dieser Arbeit verwende-
ten Methoden mitteln über ein, verglichen mit der Größenordnung der Heterogenitä-
ten, großes Volumen. Der Vorteil ist, dass die Ergebnisse damit repräsentativ für die
Proben sind, jedoch sind lokale Änderungen, welche sich gegenseitig kompensieren
(dichtere und weniger dichte Bereiche bilden sich zugleich), kaum zu erkennen. Me-
thoden wie Fluktuationselektronenmikroskopie oder Rasterkraftakustikmikroskopie
könne diese lokalen Änderungen zwar detektieren, sind jedoch extrem aufwendig und
können nur an sehr kleinen Messbereichen durchgeführt werden. Dennoch könnte
eine Ergänzung der Untersuchungen mit diesen Methoden erkennbare Trends bestä-
tigen.
Auch die Methodik der Beugungsmessung selbst bietet noch Verbesserungspotenti-
al. So könnten Messungen mit einem anderen Detektor (ohne Raster) und weit mehr
Messpunkte an verschiedenen Stellen der Probe zu einer besseren Auflösung und
Statistik führen. Ob bei einer erneuten Messung dann jedoch deutlichere Unterschie-
de zu erkennen sind, ist dennoch fraglich. Die der Untersuchung mit Röntgenstrah-
lung zugrundeliegende Mittlung über ein verglichen mit der erwarteten Größe der sich
verändernden Struktureinheiten riesiges Volumen (mehrerer Größenordnungen nm
zu μm), führt womöglich zu den gleichen Resultaten. Auch wenn der Grad der Hetero-
genität sich lokal wesentlich unterscheidet, aber im Mittel konstant bleibt. Messun-
gen mit einem Nanometer großen Strahl könnten dieses Problem berücksichtigen,
allerdings ist der Zeitaufwand enorm und die Qualität der Beugungsbilder gering,
sodass nur einzelne Proben gemessen werden könnten und dennoch aufgrund der
geringen Qualität der Beugungsbilder kein Erkenntnisgewinn möglich ist. Ein wei-
terer Aspekt bei diesen Messungen ist die Umgebungstemperatur. So konnten Tong
et al. [152] Unterschiede zwischen Guss- und mechanisch zyklierten Proben erst bei
niedrigen Temperaturen von bis zu 10 K erkennen. Sie machen dafür eine Überlage-
rung durch die thermischen Vibrationen verantwortlich [152].
Die Detailuntersuchung der geprägten Probe zeigt wie viel komplexer die Ergeb-
nisse mit einem quasi anisotropen Auswertungsansatz (Poulsen et al.[292]) sind.
Der anisotrope Ansatz (Srolovitz et al. [291]) würde zusätzlich die Möglichkeit bie-
ten, Eigenspannungen und anelastische Verformung bzw. Strukturänderungen zu-
verlässig zu trennen. Dafür müssten jedoch Messungen mit einem aus einem Sektor
bestehenden Detektor durchgeführt werden, um die Erzeugung der PDF richtungs-
abhängig zu ermöglichen. Für genauere Informationen über die Veränderungen in
der SRO wären zudem EXAFS (erweiterte kantennahe Röntgenabsorbtionsspektro-
skopie)-Messungen sinnvoll.
Zur Eigenspannungsanalyse wären zudem auch für die elastisch belasteten und
kaltgewalzten Proben Beugungs-Karten der Quer- und Längsschnitte hilfreich. Auch
die Veränderung dieser lokalen Spannungszustände und ihr Einfluss auf die SB-
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Bildung und -Ablenkung könnte durch stufenweise Belastung von Zugproben (wegen
ihrer geringen Dicke) und das „Abrastern“ der Probe im Synchrotron in Kombination
mit optischen Aufnahmen ermittelt werden.
Bei der Untersuchung der Verformung, insbesondere in Kompositen, könnte auch
eine in situ Analyse mittels DIC lokale Unterschiede in der Verformung offenbaren
[193]. Die in dieser Arbeit angewandte Software ist dazu nicht in der Lage. Des Wei-
teren könnten auch durch akustische Messungen Informationen über Unterschiede
in der Verformung der kristallinen Phase und des Glases gewonnen werden [469],
womöglich sogar in Kombination mit Synchrotronuntersuchungen.
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A Zusätzliche Daten und Informationen
A.1 Eigenkonstruktionen für Synchrotronmessungen
Abbildung A.1: Schaubild Synchrotronprobenhalter
A.2 Anpassung der Maxima und Berechnung der
atomaren Dehnungen
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Abbildung A.2: Repräsentative Beispiele von Cu45Zr45Al5Ag5 für die Anpassungen des
zweiten und vierten Maximums in G(r).
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(a) Cu47,5Zr47,5Al5
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(b) Cu46Zr46Al8
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(c) Cu45Zr45Al5Ag5
2,5 3,0 3,5
-1,0
-0,5
0,0
0,5
1,0
1,5
2,0
2,5
G
(r
)
r in  

	 

	 

	 



(d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung A.3: Repräsentative Beispiele für die Anpassungen des ersten Maximums
in G(r) mit jeweils zwei Gauss-Funktionen für alle vier Legierungen.
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Die Mittelwerte der angepassten Maximapositionen wurden mittels gewichtetem
Mittelwert vor der Dehnungsberechnung bestimmt. Der zugehörige Fehler wurde
nach der internen und der externen Konsistenz berechnet und wie in [470] vorge-
schlagen, der größere Wert verwendet:
q̄ =
∑n
i=1 qi · 1Δq2i∑n
i=1
1
Δq2i
(A.1)
Δq̄int =
√
1∑n
i=1
1
Δq2i
(A.2)
Δq̄ext =
√√√√ 1
n− 1
∑n
i=1
1
Δq2i
(qi − q̄)∑n
i=1
1
Δq2i
(A.3)
Δq̄ = max(Δq̄int,Δq̄ext) (A.4)
Durch die Anwendung der Gauss’schen Fehlerfortpflanzung auf Gleichung 2.9 kann
der Fehler aus den Kurvenanpassungen in einen Fehler der Dehnungswerte über-
führt werden.
nach Δε =
∂ε(q/r)
∂q/r
Δq/r +
∂ε(q/r)
∂qGegossen/rGegossen
ΔqGegossen/rGegossen (A.5)
ergibt sich (A.6)
Δε = −qGegossen
q2
Δq +
1
q
ΔqGegossen (A.7)
bzw. (A.8)
Δε =
1
rGegossen
Δr − r
r2Gegossen
ΔrGegossen (A.9)
(A.10)
A.3 Elastische Vorverformung
Auf den folgenden Seiten sind die Abbildungen zum oben genannten Kapitel zu fin-
den, welche den Rahmen der Arbeit gesprengt hätten, jedoch als zusätzliche Infor-
mation und zu Kontrolle dienen.
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(a) Cu47,5Zr47,5Al5 (b) Cu46Zr46Al8
(c) Cu45Zr45Al5Ag5 (d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung A.4: q1/q2-Verhältnis für alle Vorbehandlungen der vier Legierungen. Es
sind keine eindeutigen Trends in Abhängigkeit des Zustands zu erkennen. Grund
hierfür ist womöglich die geringe Auflösung des Detektors für beide Maxima.
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(a) Cu47,5Zr47,5Al5 (b) Cu46Zr46Al8
(c) Cu45Zr45Al5Ag5 (d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung A.5: Vergleich der Veränderung der aus r4 ermittelten atomaren Dehnun-
gen über die Probe, für alle Vorbehandlungen und alle vier Legierungen (r1.1 in Abbil-
dung A.6). Die „Nulllinie“ ist schwarz eingetragen. Die Proben zeigen alle eine Hetero-
genität der Dehnungen über die Länge, aber wie bei Abbildung 4.15 keine eindeutigen
Trends mit der Position, oder Unterschiede in der Ausprägung in Abhängigkeit von
der Vorbehandlung. Die Unterschiede zwischen den einzelnen Proben sind deutlicher
ausgeprägt.
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(a) Cu47,5Zr47,5Al5 (b) Cu46Zr46Al8
(c) Cu45Zr45Al5Ag5 (d) Cu36Zr48Al8Ag8
Abbildung A.6: Vergleich der Veränderung der aus r1.1 ermittelten atomaren Deh-
nungen über die Probe, für alle Vorbehandlungen und alle vier Legierungen (r4 in
Abbildung A.5). Die „Nulllinie“ ist schwarz eingetragen. Die Proben zeigen alle ei-
ne Heterogenität der Dehnungen über die Länge, aber wie bei r4 keine eindeutigen
Trends mit der Position, oder Unterschiede in der Ausprägung in Abhängigkeit von
der Vorbehandlung. Die Unterschiede zwischen den einzelnen Proben sind deutlicher
ausgeprägt.
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A.4 Plastische Vorverformung
A.4.1 Kaltwalzen
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(a) Längs, −14 % (b) Quer, −14 %
(c) Längs, −14 % (d) Quer, −14 %
Abbildung A.7: Repräsentative lichtmikroskopische Aufnahmen der Seitenflächen der
polierten Längs- und Querproben im Ausgangszustand. ((a), (b) Cu45Zr45Al5Ag5; (a),
(a) Cu36Zr48Al8Ag8) Es sind auf der polierten Seitenfläche keine SB, aber kleine
Kratzer und Verunreinigungen zu erkennen.
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Abbildung A.8: Lichtmikroskopische Aufnahme einer auf −14 % gewalzten Probe von
Cu45Zr45Al5Ag5 mit Riss (rote Pfeile) durch das Kaltwalzen.
(a) [449] (b) [448]
Abbildung A.9: Kristallstrukturen der wahrscheinlichen Phasen, in denen Cu36Zr48-
Al8Ag8 kristallisiert [447]. Entnommen aus Springer Materials (www.materials.
springer.com Stand: 2. September 2019)
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A.4.2 HPT
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Abbildung A.10: Draufsichten der atomaren Dehnung der mit 4 GPa und 8 GPa pro-
zessierten HPT-Proben. Sie zeigen die gleiche Tendenz zu erhöhter Zugspannung am
Rand wie die Querschnitte in Abbildung 5.32.
Abbildung A.11: TEM-Aufnahmen der „neuen“ mit 4 GPa und 80 Umdrehungen pro-
zessierten HPT-Probe. (a) Hellfeldabbildung, (b) Dunkelfeldabbildung, (c) Beugungs-
bild. Es können keine Hinweise auf Nanokristallisation gefunden werden.

B Legierungsentwicklung
In diesem Kapitel wird zusätzlich die Legierungesentwicklung, welche in den ersten
Jahren der Promotionszeit durchgeführt wurden behandelt. Diese hat auch zu zwei
Veröffentlichungen geführt, welche sich zum einen mit dem Einsatz von Ag und Co
[438] und zum anderen mit dem Einfluss von Sc [7] als Legierungselemente für Cu-
Zr-Basis Legierungen beschäftigen.
B.1 Ag-Co-haltige Legierungen
Die von mir untersuchten Legierungen sind im schematischen pseudoternären Pha-
sendiagramm in Abbildung B.1 zusammengestellt. Die Ergebnisse der Chemischen
Analyse und die Massedifferenz der Elemente und des Legierungsknopfes in Ta-
belle B.1 zeigen eine sehr gute Übereinstimmung der Zielwerte mit den experimen-
tell ermittelten. Nur der Co-Gehalt bei Legierung 8 (Cu45,5Zr45,5Al5Ag2Co2) liegt mit
1,86 at.% leicht unter dem nominellen Wert.
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Abbildung B.1: Schema eines pseudoternären Phasendiagramms mit den untersuch-
ten Legierungen
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B.1.1 Themische Eigenschaften und Phasenbildung
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Abbildung B.2: Hochtemperatur-DSC Kurven für ∅ 2 mm Stäbe der Legierungen 5
(Cu46,5Zr46,5Al5Ag2) und 9. (Cu45Zr45Al5Ag5) Die charakteristischen Temperaturen Tg,
Tx, Startemperatur der eutektoiden Umwandlung (Tst), Endtemperatur der eutektoi-
den Umwandlung (Tfin), Solidustemperatur (Tsol) und Tliq sind in den Kurven mar-
kiert. Bei Anstieg des Ag Gehalts steigen Tg und Tx, Tliq sinkt und die eutektische
Umwandlung wird zu höheren Temperaturen verschoben und vereinigt sich mit dem
Schmelzpeak.
Die zwei ausgewählten Hochtemperatur-DSC Kurven in Abbildung B.2 zeigen ex-
emplarisch die charakteristischen Umwandlungstemperaturen und den Einfluss der
Legierungselemente auf sie. Die Temperaturen Tg, Tx, Tst, Tfin, Tsol und Tliq wurden
bereits in Abschnitt 2.1 ausführlich beschrieben. Die Werte von Tg, Tx, Tfin und Tliq
sind für ∅ 2 mm Stäbe von allen 10 Legierungen in Tabelle B.2 zusammengestellt. Der
Glasübergang und die Kristallisationstemperatur variieren nur um 10 K und sind da-
mit im Einklang mit Ergebnissen aus der Literatur, die mit geringen Variationen der
Zusammensetzung auch keine Veränderungen sehen, z.B. [371, 375, 471]. Bei den
Temperaturen der eutektoiden Umwandlung (Tst, Tfin) und des Aufschmelzens (Tsol,
Tliq) ist jedoch eine starke Abhängigkeit von der Legierungszusammensetzung festzu-
stellen. Tfin und Tsol sind für die verschiedenen Ag und Co Gehalte in Abbildung B.3
aufgetragen. Ein Ag-Gehalt von 5 at.% führt zu einer Senkung der Solidustemperatur
um 65 K und gleichzeitig zu einer solch großen Erhöhung von Tfin (etwa 80 K), dass die
beiden Umwandlungen ineinander über gehen (siehe Abbildung B.2). Diese Tendenz
ist stimmt mit Ergebnissen aus der Literatur [1, 371, 373, 375, 471, 472] überein
und zeigt, dass die Legierung mit zunehmendem Ag-Gehalt weniger empfänglich für
dir Bildung der B2-Phase ist. Der Einfluss von Co bewirkt das Gegenteil. Co führt
zu einer Vergrößerung des Temperaturbereichs zwischen Tfin und Tsol und damit zu
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Abbildung B.3: Tfin und Tsol als Funktion der Ag und Co Gehalte der Legierungen. Je
höher der Ag-Gehalt umso geringer wird das Temperaturintervall zwischen Tfin und
Tsol in dem die B2-Phase stabil ist. Co vergrößert dieses Intervall
einem größerem Bereich, in dem die B2-Phase stabil ist. Auch dies wurde bereits
in der Literatur für ähnliche Zusammensetzungen mit gleichem Resultat untersucht
[1, 383, 386]. Bei der Zugabe beider Elemente zur Basislegierung (Legierung 1) wird
augenscheinlich, dass Ag den B2-Phasen stabilisierenden Einfluss von Co aufhebt
(Abbildung B.3). Beide Elemente können daher gemeinsam genutzt werden, um die
thermische Stabilität der B2-Phase zu einzustellen, die wie in Abschnitt 2.6 beschrie-
ben, bei der Rascherstarrung mit der Glasbildung konkurriert [256, 392].
Abbildung B.4: Repräsentative lichtmikroskopische Aufnahmen der voll amorphen Le-
gierung 9 und des metallischen Glasmatrix Komposits der Liegierung 4. Der Kristallit
(150 μm, schwarzer Pfeil) zeigt sich leicht bräunlich in der hellen amorphen Matrix.
Die Kristallite sind sehr hetherogen über Durchmesser und Länge des Stabes verteilt.
Wenn sich B2-Phase in der amorphen Matrix ausscheidet, so sind es wenige, große
(≈ 100 μm) und heterogenen verteilte Kristallite Abbildung B.4. Solch eine Verteilung
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wird häufig bei derartigen Kompositen beobachtet [1, 9, 258]. Wegen dieser hetero-
genen Verteilung ist es schwer möglich die Anteile der B2-Phase mittels XRD, DSC
oder Lichtmikroskopie (LM) zuverlässig zu bestimmen und führt bei der Bestimmung
zu einer starken Streuung der Ergebnisse (Tabelle B.3). Dennoch ist auch hier der
generelle Trend zu erkennen: mit steigendem Ag-Gehalt steigt auch die GFA. Bei der
Zugabe von Co erzeugt man hingegen eher metallische Glaskomposite bzw. erhöht
den B2-Phasenanteil.
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Abbildung B.5: K (Sterne) und γ-Parameter (Dreiecke) als Funktion des Ag und Co-
Gehaltes. Die Linien dienen als optische Führung. Beide Parameter folgen dem glei-
chen Trend. Sie steigen mit steigendem Ag-Gehalt und sinken mit steigendem Anteil
an Co.
Um den vorangegangen diskutierten Einfluss der Legierungszusammensetzung auf
die charakteristischen Temperaturen und damit letztendlich auf die Phasenbildung
zu beschreiben, wurde der K Parameter eingeführt [1]. Genauer beschreibt er die
Tendenz einer Cu-Zr Legierung ein B2 Glaskomposit auszubilden. Dies schließt die
Konkurrenz der Tieftemperaturgleichgewichtsphasen mit der B2-Phase und der kris-
tallinen Phasen mit der Glasbildung ein. Der K Parameter wird durch Gleichung B.1
beschrieben [1]:
K =
Tfin
Tliq
(B.1)
Umso höher K, umso stärker ist die Tendenz der Legierung zur Glasbildung. Der
GFA-Parameter γ ermöglicht außerdem noch die GFA der Legierungen separat zu
betrachten. Steigende Werte sind bei ihm gleichbedeutend mit einer erhöhten GFA.
Er berechnet sich nach [2]:
γ ∝ Tx
Tg + Tliq
. (B.2)
Die berechneten Zahlenwerte beider Parameter sind einerseits in Tabelle B.2 hinter-
B.1. Ag-Co-haltige Legierungen 267
legt, andererseits auch in Abbildung B.5 in Abhängigkeit des Ag und Co-Gehaltes
aufgetragen. Es ist direkt ersichtlich, dass beide Parameter dem gleichen Trend fol-
gen. Mit steigendem Ag Anteil in der Legierung nehmen sie zu, wohingegen Co mit
steigendem Gehalt zur Verringerung der Parameter führt. Dies unterstreicht die Ten-
denz der Erhöhung der GFA durch Ag und ihrer Reduktion durch Co. Zusätzlich
zeigt der K Parameter, dass die Legierungen, außer Legierung 9 (Cu45Zr45Al5Ag5),
alle in der Region der sogenannten „Typ II“-Legierungen liegen. Sie zeigen also beim
Heizen zwischen Kristallisation und Schmelze eine Umwandlung von den Tieftempe-
ratur Gleichgewichtsphasen Cu10Zr7 und CuZr2 zur B2-Phase. Die B2-Phase ist bei
diesen Legierungen nicht bis Raumtemperatur stabil und sie zeigen eine hohe GFA.
Im Temperaturbereich der stark unterkühlten Schmelze sind Cu10Zr7 und CuZr2 sta-
biler als die B2-Phase [346] und ihre Ausscheidung läuft diffusionskontrolliert ab
[473]. Dadurch kommt es zu einer kinetischen Hemmung der Ausscheidung und
der hohen GFA. Dennoch ist bei diesen Legierungen die Ausscheidung der B2-Phase
im stabilen Temperaturbereich unterhalb von Tsol möglich. Mein K Wert für Cu47,5-
Zr47,5Al5 weicht von den in [1] beschriebenen ab (K= 0,891). Der Grund ist in der
unterschiedlichen Bestimmung von Tfin in den DSC-Kurven zu finden. Song et al. [1]
verwendet ein schwaches exothermes Signal nach dem Hauptpeak als Tfin (1055 K),
wohingegen hier das Ende des Hauptpeaks verwendet wird (991 K).
268 B. Legierungsentwicklung
Ta
b
e
lle
B.
1:
N
om
in
el
le
u
n
d
ge
m
es
se
n
e
Z
u
sa
m
m
en
se
tz
u
n
g
d
er
S
ch
m
el
zk
n
öp
fe
N
r
C
u
Z
r
A
l
A
g
C
o
in
at
.%
±
0
,2
in
at
.%
±
0
,2
in
at
.%
±
0
,2
in
at
.%
±
0
,2
in
at
.%
±
0
,2
A
g-
C
o-
1
N
om
in
al
4
7
,5
0
4
7
,5
0
5
,0
0
-
-
IC
P
-O
E
S
4
7
,6
6
4
7
,3
7
4
,9
7
-
-
A
g-
C
o-
2
N
om
in
al
4
7
,5
0
4
7
,0
0
5
,0
0
-
0
,5
0
IC
P
-O
E
S
4
7
,4
8
4
6
,9
5
5
,1
2
-
0
,4
4
A
g-
C
o-
3
N
om
in
al
4
6
,5
0
4
7
,5
0
5
,0
0
-
1
,0
0
IC
P
-O
E
S
4
6
,8
0
4
7
,2
6
4
,9
6
-
0
,9
8
A
g-
C
o-
4
N
om
in
al
4
5
,5
0
4
7
,5
0
5
,0
0
-
2
,0
0
IC
P
-O
E
S
4
6
,3
9
4
6
,6
8
4
,9
2
-
2
,0
0
A
g-
C
o-
5
N
om
in
al
4
6
,5
0
4
6
,5
0
5
,0
0
2
,0
0
-
IC
P
-O
E
S
4
6
,4
9
4
6
,5
1
5
,0
1
2
,0
0
-
A
g-
C
o-
6
N
om
in
al
4
6
,2
5
4
6
,2
5
5
,0
0
2
,0
0
0
,5
0
IC
P
-O
E
S
4
6
,2
3
4
6
,2
9
4
,9
9
2
,0
0
0
,5
0
A
g-
C
o-
7
N
om
in
al
4
6
,0
0
4
6
,0
0
5
,0
0
2
,0
0
1
,0
0
IC
P
-O
E
S
4
5
,9
7
4
6
,0
6
4
,9
8
1
,9
9
1
,0
0
A
g-
C
o-
8
N
om
in
al
4
5
,5
0
4
5
,5
0
5
,0
0
2
,0
0
2
,0
0
IC
P
-O
E
S
4
5
,6
3
4
5
,5
2
5
,0
1
1
,9
8
1
,8
6
A
g-
C
o-
9
N
om
in
al
4
5
,0
0
4
5
,0
0
5
,0
0
5
,0
0
-
IC
P
-O
E
S
4
5
,1
1
4
4
,8
4
5
,0
4
5
,0
2
-
A
g-
C
o-
1
0
N
om
in
al
4
4
,0
0
4
4
,0
0
5
,0
0
5
,0
0
2
,0
0
IC
P
-O
E
S
4
4
,1
6
4
3
,9
6
5
,0
0
4
,8
8
2
,0
1
B.1. Ag-Co-haltige Legierungen 269
Ta
b
e
lle
B.
2:
D
ie
ch
ar
ak
te
ri
st
is
ch
en
T
em
p
er
at
u
re
n
T
g
u
n
d
T
x
(D
S
C
-D
ia
m
on
d
-
2
0
K
m
in
−
1
),
T
fi
n
u
n
d
T
li
q
(N
et
sc
h
D
S
C
4
0
4
C
-
2
0
K
m
in
−
1
)
u
n
d
d
ie
P
ar
am
et
er
G
F
A
-P
ar
am
et
er
γ
u
n
d
K
P
ar
am
et
er
,
so
w
ie
A
s
u
n
d
M
s
(D
il
at
om
et
er
N
et
sc
h
D
IL
4
0
2
C
)
N
r
T
g
T
x
T
fi
n
T
li
q
γ
K
A
s
M
s
in
K
±
1
K
in
K
±
1
K
in
K
±
2
K
in
K
±
2
K
±
1
·1
0
−
4
±
2
·1
0
−
4
in
K
±
5
K
in
K
±
5
K
A
g-
C
o-
1
7
0
2
7
5
7
9
9
1
1
1
8
3
0
,3
9
9
0
,8
3
6
0
0
A
g-
C
o-
2
7
0
2
7
5
4
9
7
8
1
1
9
4
0
,3
9
7
0
,8
1
9
0
0
A
g-
C
o-
3
7
0
1
7
5
3
9
6
6
1
2
1
3
0
,3
9
3
0
,7
9
7
0
0
A
g-
C
o-
4
7
0
0
7
5
2
9
4
8
1
2
3
3
0
,3
8
9
0
,7
6
9
0
0
A
g-
C
o-
5
7
0
0
7
5
8
1
0
4
3
1
1
6
3
0
,4
0
7
0
,8
9
7
0
0
A
g-
C
o-
6
7
0
3
7
5
9
1
0
3
4
1
1
7
8
0
,4
0
3
0
,8
7
8
0
0
A
g-
C
o-
7
7
0
4
7
6
2
1
0
2
9
1
1
9
0
0
,4
0
2
0
,8
6
5
0
0
A
g-
C
o-
8
7
0
4
7
5
8
1
0
1
4
1
2
1
9
0
,3
9
4
0
,8
3
2
0
0
A
g-
C
o-
9
7
0
4
7
6
7
>
T
so
l
1
1
3
9
0
,4
1
6
1
0
0
A
g-
C
o-
1
0
7
0
7
7
6
4
1
0
6
7
1
2
0
3
0
,4
0
0
0
,8
8
7
0
0
270 B. Legierungsentwicklung
B.1.2 Mechanische Eigenschaften
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Abbildung B.6: Wahre Spannung - wahre Dehnungskueven mit dem zugehöreigen
B2-Phasenanteil (LM). a aufsteigender Ag oder Co -Gehalt; b aufsteigende Ag und
Co-Gehalte (mit konstantem Ag).
In diesem Abschnitt werden anhand der Werte des Druckversuchs und der Ultra-
schallmessungen in Tabelle B.3 und ausgewählter Druckkurven in Abbildung B.6 der
Einfluss von Ag und Co, sowie des Gefüges auf die Verformung, Dehngrenze (Rp), die
plastische Dehnung (εp) und die elastischen Konstanten diskutiert.
Die Proben in Abbildung B.6 weisen alle eine hohe Streckgrenze von über 1700 MPa
und plastische Dehnungen von 0 % bis 7 % auf. Es ist anders als berichtet [360],
keine Verfestigung in den Kurven zu erkennen. Auch die Kurven der B2-Phase ent-
haltenden Proben (Komposite) zeigen keinerlei Verfestigung, was an den geringen B2
Volumenanteilen von unter 5 vol.% liegt. So geringe Anteile an B2-Phase können die
Entfestigung des Glases nicht kompensieren [9, 256]. Außerdem haben vorhandene
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B2 Anteile nahezu keinen Einfluss auf die Dehngrenze, die im Rahmen der Stan-
dardabweichung konstant bleibt. Grundsätzlich zeigt sich ein starker Einfluss auf
die Dehngrenze, wenn eine kristalline Phase in der amorphen Matrix eingebettet ist
[3, 9, 15, 236, 262, 435], aber im Falle der Cu-Zr Basis Komposite verringert sich die
Dehngrenze erst bei Anteilen über 10 vol.% [9, 256].
Im Gegensatz dazu reagiert die plastische Dehnung schon auf kleinste Verände-
rungen in der Zusammensetzung [360, 367, 371, 378, 425, 437] und des Gefüges
(auch schon bei geringen B2 Anteilen [9, 256]). Die plastische Dehnung zeigt aller-
dings eine starke Streuung (Tabelle B.3) und auch die Anteile der B2-Phase können
aufgrund der im vorherigen Abschnitt diskutierten, sehr heterogenen Verteilung nur
sehr ungenau bestimmt werden. Daher wurden in Abbildung B.6 auch für jede Zu-
sammensetzung die Kurve mit der geringsten und die mit der höchsten plastischen
Dehnung ausgesucht. Betrachten wir zunächst den Einfluss des Ag auf die plasti-
sche Dehnung: Wie vorangegangen diskutiert, erhöht Ag die GFA, dies wird jedoch
von einer Abnahme der Plastizität begleitet (Tabelle B.3 und Abbildung B.6). Auch in
der Literatur findet man diesen Trend für ähnliche Zusammensetzungen mit steigen-
dem Ag-Gehalt [371, 375, 378, 379]. Dennoch gibt es auch Berichte über eine we-
sentlich größere plastische Verformung bei Cu43Zr43Al7Ag7 [377] und Cu40Zr45Al7Ag8
[472]. Da es bei solch hohen Al und Ag Anteilen zur Phasenseparation kommt [377],
kann dies für die hohe plastische Dehnung von 9 % verantwortlich sein [3, 377]. Der
Einfluss des Co-Gehaltes auf die plastische Verformung kann für verschiedene Ag-
Gehalte diskutiert werden. Ohne Ag in der Legierung (Cu47,5Zr47,5Al5) kommt es mit
der Zugabe von Co (Cu45,5Zr47,5Al5Co2) zur vermehrten Ausscheidung der B2-Phase
und damit zu einem geringen Anstieg der plastischen Verformung (Abbildung B.6,
Tabelle B.3). Legierungen mit einem Ag-Anteil von 2 at.% zeigen bis zu 1 at.% Co kei-
nerlei Veränderungen. Erst wenn ein Gehalt von Co 2 at.% erreicht ist, kommt es
zu einer vermehrten Ausscheidung der B2-Phase und auch höherer Plastizität. Die
beiden Legierungen mit 5 at.% Ag sind unabhängig vom Co-Gehalt komplett amorph.
Allerdings weist die Legierung Cu44Zr44Al5Ag5Co2 mit 2,4 ± 0,7 % dennoch eine leicht
höhere plastische Verformung auf als die ohne Co (Cu45Zr45Al5Ag5, 1,1 ± 1,2 %).
Aufgrund der geringen Volumenanteile von B2-Phase und ihrer zudem noch hetero-
genen Verteilung in den Kompositen, ist es schwer, eindeutige Tendenzen der Plastizi-
tät in Abhängigkeit der Legierungszusammensetzung herauszuarbeiten. Grundsätz-
lich sind dennoch allgemeine Trends erkennbar. Die Zugabe von Ag erhöht die GFA
und führt damit zu einer verminderten plastischen Verformung [371, 375, 378, 379].
Andererseits führt Co zu einer Verminderung der GFA und damit zur Ausscheidung
der B2-Phase, welche ihrerseits wiederum zu einer verbesserten Plastizität führt [9].
Bei gleichen Mengen von Ag und Co scheint sich die Wirkung beider Elemente auf
die plastische Dehnung gegenseitig auszugleichen (im Rahmen der in dieser Arbeit
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untersuchten Gehalte). Die geringen Anteile der B2-Phase scheinen zudem keinen
Einfluss auf die für die plastische Verformung typischen "‘Serrations"’ zu haben
[3, 15, 263, 435].
Der Elastizitätsmodul (E) wurde sowohl im Druckversuch, als auch über Ultra-
schall bestimmt (Tabelle B.3). Aufgrund der geringen Anteile der B2-Phase können die
Ergebnisse der Komposite und der Gläser zusammen diskutiert werden. Die Zugabe
von 5 at.% Ag führt zu einem Anstieg von EUS von 87,5 ± 0,7 GPa auf 90,5 ± 0,7 GPa
und auch die Werte aus dem Druckversuch zeigen einen Anstieg von 87 ± 5 GPa auf
93 ± 3 GPa. Diese Beobachtungen decken sich mit früheren Berichten [371, 375].
Ab-initio Simulationen [67] haben als Grund für diesen Anstieg eine erhöhte Stabili-
tät der Cluster und damit der atomaren Bindungen gefunden. Bei der Variation der
Co-Gehalte verändert sich der Elastizitätsmodul (E) nur im Rahmen des experimen-
tellen Fehlers. Dennoch kann man in den Ergebnissen aus dem Druckversuch einen
leichten Anstieg erkennen. Die Querkontraktionszahl (ν) wird verbreitet als kritischer
Parameter für die plastische Verformung gesehen [3, 236, 300, 435, 437, 474]. Die
Werte in dieser Arbeit sind jedoch nahezu konstant (Tabelle B.3).
Zusammenfassung Ag und Co wirken in Cu47,5Zr47,5Al5 als Antagonisten auf die
GFA. Sie beeinflussen beide Tliq und Tfin. Damit wirken sie auf die Stabilität der
kristallinen Phasen, welche sich in Konkurrenz zum Glas bilden. Durch die Zuga-
be von Co sinkt die Tendenz ein Glas zu bilden, stattdessen bildet sich die B2-Phase.
Demgegenüber sorgt Ag für eine verbesserte GFA und behindert das Auftreten der
B2-Phase im Gefüge. Beim Blick auf die mechanischen Eigenschaften lässt sich der
Einfluss der Legierungselemente und der B2-Phase nur schwer auseinanderhalten.
Die Dehngrenze und der Bruchmechanismus sind unabhängig von den geringen Va-
riationen beider. Allerdings folgt die plastische Dehnung den folgenden Trends. Hohe
Ag-Gehalte führen zu einer verminderten plastischen Dehnung (hohe GFA) und hohe
Co-Gehalte zu einer erhöhten Plastizität und der Ausscheidung von B2 Kristalliten
[9]. Der Elastizitätsmodul (E) steigt mit zunehmenden Ag-Anteilen und bleibt bei Co
unverändert, genau wie ν für alle Legierungen.
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B.2 Legierungesentwicklung am Beispiel von Sc
In diesem Abschnitt wird der Einfluss eines zusätzlichen Elements auf die Gefü-
geausbildung und die mechanischen Eigenschaften von Cu47,5Zr47,5Al5 beleuchtet.
Die grundsätzliche Wirkung aller drei verwendeten Legierungselemente ist in Abbil-
dung B.7 schematisch dargestellt. In einer weiteren Versuchsreihe wurde zur Stabi-
lisierung der B2-Phase Sc zu Cu47,5Zr47,5Al5 hinzugegeben. Dieser Ansatz stellte sich
als erfolgreich heraus und wird daher im Folgenden diskutiert [7].
Die Idee der Zugabe von Sc zu einer CuZr Basislegierung ist von der Wirkung
von Co inspiriert. Wie im vorangegangenen Abschnitt und in Abschnitt 2.6 disku-
tiert, stabilisiert Co die B2-Phase in Cu47,5Zr47,5Al5 und ähnlichen CuZr Legierun-
gen. Sc bildet auch eine duktile B2-Phase, jedoch mit Cu [475], welche auch bis
Raumtemperatur stabil ist. Allerdings liegt der Gitterparameter der CuSc B2-Phase
mit 0,3256 nm [476] näher an dem der CuZr B2-Phase (0,3259 nm [259]), als der von
CoZr (0,3197 nm [477]). Weiterhin ist Sc vollständig in Zr löslich [478, 479]. Aufgrund
dieser Eigenschaften liegt die Vermutung nahe, dass Sc die Stabilität der B2-Phase
effektiv erhöht und damit ihre Ausscheidung in der amorphen Matrix fördert. Dies
ist der erste Versuch die B2-Phase in CuZr-basis Gläsern mittels Sc zu stabilisieren
[7]. Bislang gibt es nur eine Veröffentlichung über den Einsatz von Sc in Zr-Basis
Gläsern, allerdings mit sehr geringen Sc-Gehalten (0,02 at.%) und mit dem Ziel die
Eigenschaften von geschweißtem Material zu verbessern [480].
Tabelle B.4 zeigt die nominellen und gemessenen (ICP-OES, Abschnitt 3.1) Ele-
mentgehalte der einzelnen Legierungen. Die Werte stimmen im Rahmen der Stan-
dardabweichung überein.
In den folgenden Abschnitten wird zunächst auf den Einfluss von Sc auf die B2-
Phasen Stabilität, die GFA und die thermischen Eigenschaften im Allgemeinen einge-
gangen. Der zweite Abschnitt beschäftigt sich mit den mechanischen Eigenschaften
der Cu47,5Zr47,5−xAl5Scx (x = 0; 0, 2; 0, 5; 1; 2) und dem Einfluss der B2-Phase auf diese.
B.2.1 Themische Eigenschaften und Phasenbildung
Die zwei ausgewählten Hochtemperatur-DSC Kurven in Abbildung B.8 zeigen ex-
emplarisch die charakteristischen Umwandlungstemperaturen und den Einfluss des
Sc-Gehalts auf sie. Die Temperaturen Tg, Tx, Tst, Tfin, Tsol und Tliq wurden bereits in
Abschnitt 2.1 ausführlich beschrieben. Die konkreten Werte der Sc-Legierungen sind
in Tabelle B.5 zusammengefasst. Tg Tx, Tfin und Tliq zeigen keinerlei systematische
Veränderung mit steigendem Sc-Gehalt. Allerdings steigt der Temperaturbereich zwi-
schen Tst und Tsol kontinuierlich mit dem steigenden Sc-Gehalt an. Dieser Anstieg
zeigt, dass die B2-Phase durch den Zusatz von Sc stabilisiert wird. Die Werte für As
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Abbildung B.7: Schema eines kontinuierlichen Zeit-Temperatur-
Umwandlungsdiagrammes mit symbolisch dargestellter Wirkung der Legierungsele-
mente Ag, Co und Sc und den zugehörigen kritischen Abkühlraten.
Tabelle B.4: Nominelle und gemessene Zusammensetzung der Schmelzknöpfe
Nr Cu Zr Al Sc
in at.% ± 0,2 in at.% ± 0,2 in at.% ± 0,2 in at.% ± 0,2
Sc-1
Nominal 47,50 47,50 5,00 -
ICP-OES 47,66 47,37 4,97 -
Sc-2
Nominal 47,50 47,30 5,00 0,20
ICP-OES 47,54 47,26 5,00 0,20
Sc-3
Nominal 46,50 47,00 5,00 0,50
ICP-OES 47,73 46,76 5,01 0,50
Sc-4
Nominal 47,50 46,50 5,00 1,00
ICP-OES 47,68 46,26 5,06 1,00
Sc-5
Nominal 47,50 45,50 5,00 2,00
ICP-OES 47,79 45,29 5,00 1,92
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Abbildung B.8: Hochtemperatur-DSC-Aufheizkurven von Bändern der Legierungen
Cu47,5Zr47,5Al5 und Cu47,5Zr45,5Al5Sc2. Die charakteristischen Temperaturen Glas-
übergangstemperatur (Tg), Kristallisationstemperatur (Tx), Startemperatur der eutek-
toiden Umwandlung (Tst), Endtemperatur der eutektoiden Umwandlung (Tfin), Soli-
dustemperatur (Tsol) und Liquidustemperatur (Tliq) sind in den Kurven mit Pfeilen
markiert.
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Abbildung B.9: Längenänderung über die Temperatur von Cu47,5Zr47,5Al5 im Dilato-
meter. Mit der martensitischen Umwandlung ist eine deutliche Längenzunahme zu
erkennen.
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und Ms folgen diesem Trend (Beispielkurve in Abbildung B.9). As sinkt mit steigenden
Sc-Gehalten nahezu linear von 509 K für Cu47,5Zr47,5Al5 auf 422 K für Cu47,5Zr45,5-
Al5Sc2 und auch Ms verringert analog dazu, allerdings weniger ausgeprägt.
Der Glasbildungsparameter γ [2] ( γ ∝ TxTg+Tliq ) und der K-Parameter [1] (K = TfinTliq ),
der die Tendenz einer Cu-Zr Legierung ein B2 Glaskomposit auszubilden beschreibt,
wurden berechnet und sind in Tabelle B.5 zu finden. Aus den Formeln zu ihrer Be-
rechnung erkennt man, dass die verwendeten Temperaturen alle keine systemati-
schen Änderungen mit dem Gehalt an Sc zeigen. Dementsprechend folgen auch die
beiden Parameter keinem Trend, obwohl sich die Stabilität der B2-Phase offensicht-
lich ändert. Die Parameter können die Änderungen in der Phasenbildung und da-
mit der GFA anscheinend nicht bei allen geringen Zugaben von Legierungselementen
(konkret: Sc) wiedergeben. Dies zeigt, dass diese Parameter mit Vorsicht angewandt
werden müssen.
Dass die Änderungen im Sc-Gehalt und der vorangegangen berichteten Stabilisie-
rung der B2-Phase auch zu einer Veränderung in den gegossenen Gefügen führt,
kann man in den Beugungsdiagrammen in Abbildung B.10a erkennen. Die Beu-
gungskurven lassen bis zu 0,5 at.% Sc nur das für metallische Gläser typische breite
Maximum erkennen. Bei Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 sind kleine Reflexe der B2-Phase auf dem
amorphen Maximum sichtbar. Mit 2 at.% Sc schlägt die Struktur zu einer reinen
B2-Phase um. Mit steigendem Anteil an Sc nimmt also der B2-Phasenanteil zwischen
1 at.% und 2 at.% Sc sprunghaft zu. EDX-Ergebnisse zeigen außerdem eine gleichmä-
ßige Verteilung von Sc in der amorphen Matrix und in der B2-Phase. Es sollten also
insbesondere bei den mittleren Sc-Gehalten MGMCs erzeugt werden können. Daher
sind in Abbildung B.10b beispielhaft die Kurven der Stäbe verschiedener Gießdurch-
messer von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 (1 at.%) aufgetragen, um den Einfluss der Abkühlge-
schwindigkeit auf die Phasenbildung zu untersuchen. Schon bei einem Durchmesser
von 1,5 mm tritt die B2-Phase im Gefüge auf. Mit zunehmendem Gießdurchmesser
steigt die Intensität der B2-Reflexe und damit der Anteil der B2-Phase. Bei 3 mm
ist nur noch B2-Phase zu identifizieren, ähnlich wie bei bei den 2 mm Proben von
Cu47,5Zr45,5Al5Sc2. Demnach kann der B2-Phasenanteil durch den Gehalt an Sc, wie
auch die Abkühlgeschwindigkeit beeinflusst werden. Wenn eine kritische Abkühlra-
te unterschritten bzw. ein kritischer Sc-Gehalt erreicht ist, kommt es zum abrupten
Anstieg des B2-Phasenanteils.
In Abbildung B.11 sind ausgewählte Gefügebilder von 2 mm Stäben der Cu47,5-
Zr46,5Al5Sc1 Legierung zusammengestellt. Sie zeigen gut erkennbare Unterschiede im
Gefüge und dem Anteil der B2-Phase. Die Proben aus dem oberen Teil des Stabes
(a,c) weisen einen wesentlich höheren, agglomerierten Anteil der B2-Phase auf, als
die aus dem unteren Teil (b,d). Die stärkere Tendenz zu groben Ausscheidungen im
oberen Bereich ist für die verwendete Art der Kokillengeometrien von Kuo et al. [248]
B.2. Legierungesentwicklung am Beispiel von Sc 279
untersucht worden und wird verstärkt auftretenden Turbulenzen in der Schmelze
zugeschrieben. Dieses Vergröbern ist besonders aus den Gefügen in Abbildung B.11
b und c ersichtlich. Der Anteil der B2-Phase liegt in beiden Fällen bei etwa 20 vol.%.
Doch die Verteilung ist bei c wesentlich heterogener als bei b. Die Kristalle sind in
c größer und agglomeriert und in b eher fein verteilt. Der abweichende Anteil der
B2-Phase zwischen den Proben aus dem oberen Bereich des Stabes und denen aus
dem unteren Teil kann wiederum auf die geringere Abkühlrate aufgrund der Restwär-
me im Schmelzknopf über dem Stab zurückgeführt werden. DSC-Messungen aus der
Mitte der Stäbe zeigen eine B2-Anteil von 35 vol.% beim ersten Stab (a,b) und 11 vol.%
beim zweiten (c,d), diese liegen zwischen den aus den jeweiligen Gefügebildern ermit-
telten. Durch die Variation der Gießparameter (Masse, Stromstärke, Druckdifferenz -
Abschnitt 3.1) können verschiedenste Kompositgefüge eingestellt werden. Natürlich
spielt auch hier, wie bei allen In-situ hergestellten MGMCs mit polymorpher Aus-
scheidung [9, 248, 256, 258, 396, 402] auch der Zufall eine große Rolle. Keiner der
Stäbe ist exakt wie der andere. Dennoch lässt sich über die sorgfältige Kontrolle der
Parameter das Resultat gezielt beeinflussen. In diesem Fall wurde beim ersten Stab
die Schmelze kurz vor dem Öffnen des Saugventils nochmals stärker erhitzt. Da-
bei beginnt der Schmelzknopf sich schnell unter dem Lichtbogen zu bewegen. Der
zweite Stab wurde ohne dieses Überhitzen gegossen. Entgegen dem in der Literatur
beschriebenen Trend führt das Überhitzen der Schmelze in dieser Arbeit zu einem
höheren Anteil der kristallinen Phase [481–483]. Allerdings berichten Laws et al. [33]
von einem ähnlichen Phänomen und erklären den erhöhten Anteil kristalliner Pha-
se mit der begrenzten Wärmeleitfähigkeit des Glases. Der sich dadurch ausbildende
Temperaturgradient ist bei erhöhter Gießtemperatur größer und führt zu einer län-
geren Verweilzeit der Schmelze im kritischen Bereich zwischen Tliq und Tg, in der die
Kristallisation erfolgen kann. Eine weitere Ursache für den höheren kristallinen An-
teil der überhitzten Proben können eingebrachte Turbulenzen durch die Bewegung
des Schmelzkopfes unter dem Lichtbogen sein, welche analog zu denen an der Kante
der Kokille zu einer verstärkten Kristallisation führen können [248]. Da die Kristalle
nicht nur im Zentrum auftreten (Abbildung B.11), wird der Temperaturgradient bei
der Erstarrung wohl eine eher untergeordnete Rolle spielen und die eingebrachten
Turbulenzen einen größeren Anteil an der Phasenbildung haben.
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Abbildung B.10: (a) Röntgenbeugungskurven aller Sc-haltigen Legierungen von 2 mm
Stäben. Die Legierungen mit 0 % bis 0,5 % Sc sind komplett amorph, Cu47,5Zr46,5-
Al5Sc1 zeigt einen B2 Reflex auf dem amorphen Maximum, Cu47,5Zr45,5Al5Sc2 weist
nur B2 Reflexe auf. (b) Röntgenbeugungskurven von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 für Stäbe
unterschiedlicher Durchmesser und eines Bandes. Das Band ist amorph, mit zuneh-
mendem Duchmesser werden die Reflexe der B2-Phase intensiver, bis bei 3 mm nur
B2 erkennbar ist.
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Abbildung B.11: Repräsentative Gefügebilder verschiedener Druckprobenstirnflächen
von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 mit angemerkten B2-Phasenanteilen. Der Anteil und die Ver-
teilung der B2-Phase ändert sich in Abhängigkeit von den Gießparametern und der
Position im Stab. a und c sind dem oberen Teil und b und d dem unteren Teil des
2 mm Stabes entnommen. a und b, sowie c und d sind jeweils von unterschiedli-
chen Positionen des selben Stabs entnommen. Diese wurden mit variierten Gießpa-
rametern hergestellt. Die Anteile in dieser Abbildung differieren von denen in Abbil-
dung B.13, da dort der Mittelwert aus beiden Stirnflächen der Proben gebildet wurde.
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B.2.2 Mechanische Eigenschaften
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Abbildung B.12: Repräsentative Wahre Druckpannungs - wahre Stauchungskurven
aus dem Druckversuch mit angemerktem B2-Phasenanteilen (optisch aus den Stirn-
flächen der Druckproben). Bis 0,5 at.% Sc bleiben Dehngrenze und plastische Deh-
nung weitestgehend konstant. 1 at.% Sc führt zu Absinken der Dehngrenze, zum An-
stieg der Plastizität und zu Auftreten einer Kaltverfestigung. Mit 2 at.% Sc sezt sich
dieser Trend fort.
Abbildung B.12 zeigt repräsentative wahre Druckspannungs-wahre Stauchungs-
Kurven aller fünf Legierungen. Bis zu einem Anteil von 0,5 at.% Sc scheinen die
Stauchgrenze, die plastische Verformung, sowie der E-Modul weitestgehend unbe-
einflusst vom steigenden Sc-Gehalt (Tabelle B.6). Allerdings steigt die Standardab-
weichung der Stauchgrenze mit dem Sc-Gehalt an. Die deutet die sinkende Repro-
duzierbarkeit der Gefüge an. Der Anteil der B2-Phase wird für die optische Analy-
se mit unter 1 vol.% gemessen, aber die durch DSC ermittelten Werte weisen einen
Anstieg des mittleren B2-Phasenanteils auf. Insbesondere bei Cu47,5Zr47Al5Sc0,5 ist
die starke Abweichung der beiden Bestimmungsmethoden auffällig. Dafür kann die
Heterogenität der B2-Ausscheidungen verantwortlich sein. Da die B2-Kristalle insbe-
sondere bei sehr geringen Anteilen als große Ausscheidungen ( circa 100 μm) regel-
los über die Probe verteilt sind, ist es weniger wahrscheinlich sie bei einem Schnitt
durch den Stab, wie es für die optische Analyse gemacht wird, zu treffen. Die DSC-
Analyse untersucht dagegen ein größeres Volumen und hat daher eine höhere Wahr-
scheinlichkeit einen der eventuell vorhandenen Kristalle zu treffen. Daher sollten die
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Messungen mittels DSC insbesondere bei geringen B2-Anteilen die genaueren Er-
gebnisse liefern als die optischen Messungen. Im vorherigen Abschnitt wurde bereits
gezeigt, dass sich Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 mit einer großen Bandbreite von Gefügen her-
stellen lässt. Diese Bandbreite spiegelt sich auch in den mechanischen Eigenschaften
wieder. Es ist bekannt, dass der Anteil und die Verteilung der B2-Phase in MGMCs
die mechanischen Eigenschaften enorm beeinflusst [9, 254, 256, 398, 401]. Dement-
sprechend äußert sich der erhöhte B2-Anteil in einem Absinken der Dehngrenze,
einem Anstieg der plastischen Dehnung und dem Auftreten einer Kaltverfestigung.
Die wesentlich erhöhten Standardabweichungen der Stauchgrenze und der plasti-
schen Stauchung lassen sich mit der ebenso großen Streuung der B2-Anteile be-
gründen. Der E-Modul bleibt erwartungsgemäß weiterhin konstant, da die Moduln
der B2-Phase und des Glases nur wenig differieren [256] und zunächst die Glasma-
trix die Last aufnimmt bzw. bei den Ultraschallmessungen ohnehin nur die Glasma-
trix gemessen wird. Bei einem Sc-Anteil von 2 at.% besteht das Gefüge komplett aus
B2-Phase. Dementsprechend zeigt die Druckkurve die typische Form der reinen B2-
Phase mit einer doppelten Stauchgrenze [254, 352, 484]. Die plastische Verformung
setzt bereits bei etwa 590 MPa ein und wird von einer starken Verfestigung bis auf
2000 MPa gefolgt. Es konnten an dieser Legierung keine Messungen mittels Ultra-
schall durchgeführt werden, da das Signal der Echos zu schwach war. Der aus dem
Druckversuch ermittelte Wert ist etwas geringer als bei den anderen Legierungen,
stimmt jedoch sehr gut mit dem ähnlicher Zusammensetzungen überein [256].
Im folgenden werden die Proben der Legierung Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 nochmals genau-
er betrachtet. Es ist bekannt, dass laut der Perkolationstheorie die Dehngrenze von
MGMCs bei einem Volumenanteil von 40 vol.% B2 dramatisch sinkt [9, 256, 263]. Zu-
dem erfolgt eine Erhöhung der plastischen Stauchung und ein Absinken der Stauch-
grenze ab einem Volumenanteil von circa 10 vol.% B2-Phase [9, 256, 263]. Die Legie-
rung Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 weist ein breites Spektrum verschiedener B2-Gehalte (2 vol.%
bis 42 vol.%), auch in diesem Rahmen auf, weshalb in Abbildung B.13 Kurven mit va-
riierenden B2-Anteilen dargestellt sind. Zunächst kann man eine grundsätzliche Än-
derung der Form der Kurven mit steigendem B2-Phasenanteil erkennen [254, 257].
Die Stauchgrenze nimmt mit steigendem B2-Anteil ab, wohingegen die plastische
Stauchung ansteigt und ab der Probe mit (17 ± 8) vol.% B2-Phase auch Verfestigung
auftritt. Probe B (Abbildung B.11 b) und Probe C (Abbildung B.11 c) haben circa den
gleichen Anteil an B2-Phase, dennoch zeigt Probe C eine wesentlich weniger ausge-
prägte Verfestigung als Probe B. Das Gefüge von Probe B in Abbildung B.11 b weist
eine wesentlich feinere und homogener verteilte B2-Phase auf, als das der Probe C (c).
Dies führt zu einer kürzeren freien Weglänge zwischen den Kristallen und damit zu
einer verstärkten Interaktion mit den SBs der amorphen Matrix in Probe B [257, 398].
Außerdem werden die als "‘Serrations"’ bei der plastischen Verformung davon stark
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Abbildung B.13: Wahre Druckspannungs - wahre Stauchungskurven von Cu47,5Zr46,5-
Al5Sc1 aus dem Druckversuch mit angemerktem B2-Phasenanteilen (optisch aus den
beiden Stirnflächen der Druckproben). Ein steigender B2-Anteil führt zu eine Abnah-
me der Stauchgrenze und zu einer Zunahme der plastischen Stauchung und der
Kaltverfestigung
beeinflusst [381]. Die kürzere freie Weglänge führt bei Probe B zu einer geringeren die
Größe der "‘Serrations"’ als bei Probe C [331]. Die größeren Abstände zwischen den
Kristallen bei Probe C führen folgerichtig zu einer geringeren Verfestigung und we-
sentlich ausgeprägteren "‘Serrations"’. Auch die anderen Proben zeigen "‘Serrations"’,
aber geringer als die der Probe C, in Übereinstimmung mit den homogener verteilten
Kristallen in ihren Gefügen und der daraus folgenden geringeren freien Weglänge.
B.2.3 Zusammenfassung
Das teilweise Ersetzen von Zr mit verschieden großen Anteilen von Sc (0 at.% bis
2 at.%) führt zu einer starken Stabilisierung der B2-Phase und einem dementspre-
chend starken Abfall der GFA wenn Sc einen Gehalt von 1 at.% erreicht. Der kritische
Gießdurchmesser liegt für Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 unter 1 mm. Dennoch verändern sich
die thermischen Eigenschaften kaum und auch Parameter wie γ und K sind nicht
in der Lage diese Änderungen zu beschreiben. Die Stauchgrenze und die plastische
Verformung sind Funktionen des kristallinen Anteils und auch die "‘Serrations"’ sind
abhängig vom Gefüge der Proben. Die Legierung Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 weist die größte
Bandbreite an einstellbaren Gefügen durch die Änderung der Gießparameter und er-
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möglicht es in gewissem Maße Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften passend
zu nehmen. Grundsätzlich ergibt sich, dass Sc ein geeignetes Legierungselement zur
Herstellung und Beeinflussung der Phasenbildung sowie der mechanischen Eigen-
schaften von B2-CuZr haltigen in situ MGMCs ist.
286 B. Legierungsentwicklung
Ta
b
e
lle
B.
6:
M
ec
h
an
is
ch
e
E
ig
en
sc
h
af
te
n
d
er
S
c-
h
al
ti
ge
n
L
eg
ie
ru
n
ge
n
.
E
rm
it
te
lt
d
u
rc
h
D
ru
ck
ve
rs
u
ce
u
n
d
U
lt
ra
sc
h
al
l-
m
es
su
n
ge
n
.
D
ie
B
2
-P
h
as
en
an
te
il
e
w
u
rd
en
m
it
te
ls
L
ic
h
tm
ik
ro
sk
op
(L
M
)
an
d
en
S
ti
rn
fl
äc
h
en
d
er
D
ru
ck
p
ro
b
en
u
n
d
D
S
C
-
M
es
su
n
ge
n
b
es
ti
m
m
t.
D
ie
W
er
te
d
er
m
ec
h
an
is
ch
en
E
ig
en
sc
h
af
te
n
w
u
rd
en
au
s
m
in
d
es
te
n
s
d
re
i
P
ro
b
en
er
m
it
te
lt
,
im
F
al
l
vo
n
C
u
4
7
,5
Z
r 4
6
,5
A
l 5
S
c 1
so
ga
r
au
s
8
P
ro
b
en
.
F
ü
r
d
ie
B
2
-A
n
te
il
e
au
s
d
en
D
S
C
-M
es
su
n
ge
n
w
u
rd
en
je
w
ei
ls
vi
er
P
ro
b
en
au
s
d
er
M
it
te
ve
rs
ch
ie
d
en
er
S
tä
b
e
u
n
te
rs
u
ch
t
L
eg
ie
ru
n
g
N
r
R
p
w
ah
r
ε p
w
ah
r
E
D
ru
ck
E
U
S
in
G
P
a
ν
U
S
B
2
-A
n
te
il
B
2
-A
n
te
il
in
M
P
a
in
%
in
G
P
a
±
0
,7
G
P
a
±
0
,0
1
L
M
vo
l.
%
D
S
C
vo
l.
%
C
u
4
7
,5
Z
r 4
7
,5
A
l 5
1
1
7
2
1
±
1
9
2
,1
±
2
,5
8
8
±
4
8
7
,5
0
,3
7
4
0
,6
±
0
,9
0
,5
±
0
,5
C
u
4
7
,5
Z
r 4
7
,3
A
l 5
S
c 0
,2
2
1
7
3
0
±
2
9
2
,8
±
1
,9
8
9
±
4
8
7
,7
0
,3
7
4
0
,8
±
1
,2
3
,5
±
3
,0
C
u
4
7
,5
Z
r 4
7
A
l 5
S
c 0
,5
3
1
7
1
1
±
8
7
3
,7
±
1
,8
8
7
±
6
8
7
,3
0
,3
7
4
0
,2
±
0
,6
4
,7
±
7
,1
C
u
4
7
,5
Z
r 4
6
,5
A
l 5
S
c 1
4
1
5
3
7
±
3
9
7
9
,3
±
6
,4
8
6
±
5
8
5
,0
0
,3
7
7
1
3
±
1
3
,9
1
4
,0
±
1
4
,2
C
u
4
7
,5
Z
r 4
5
,5
A
l 5
S
c 2
5
5
8
9
±
4
1
0
,2
±
2
,0
8
2
±
0
,5
-
-
1
0
0
±
0
,0
9
8
,2
±
3
,4
C Untersuchungen zum
Verformungsverhalten von
B2–Glas–Kompositen mittels
hochenergetischer Röntgenstrahlung
Hinweis: Der folgende Text ist eine erste, unkorrigierte und unvollständig diskutierte
Version der Untersuchungen an B2-Glas-Matrix-Kompositen.
Die in situ Verformung von MGMC im Synchrotron wird zunächst qualitativ disku-
tiert, um nachfolgend noch auf die quantitative Analyse der atomaren Dehnungen im
Glas und der B2-Phase einzugehen.
Der Hauptteil der nachfolgend untersuchten Proben wurde aus der vorangegange-
nen vorgestellten Legierung Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 hergestellt. Da bei diesen jedoch die
Größe und die Verteilung der Kristalle recht heterogen ist und sie deshalb in den 2D-
Diffraktogrammen keine Ringe sondern nur Punkte zeigen, wurden zusätzlich rasch-
erhitzte Proben der Legierung Cu44Zr44Al8Hf2Co2 mit einer feinen, homogenen Ver-
teilung von B2-Kristallen untersucht [5, 246]. Außerdem wurden als Referenz auch
Versuche an weniger bzw. keine B2 Phase enthaltenden Zusammensetzungen durch-
geführt (Cu44Zr44Al8Hf2Co2,Cu46,5Zr46,5Al5Ag2 und Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2). Die Proben
mit wenig B2-Phase von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 wurden nur bis 30 K über Tg erhitzt.
Die vorhanden Kristalle wurden daher wohl alle beim Gießen eingebracht. Die Ver-
änderungen während des in situ Versuchs werden zunächst qualitativ Anhand der
Beugungsdiagramme diskutiert, um nachfolgend näher die atomaren Dehnungen der
kristallinen und der Glaspahse einzugehen.
C.1 Qualitative Betrachtung der Verfomung
Die in Abschnitt 2.6 beschriebene martensitische Umwandlung während der
Verformung in CuZr-basierten MGMCs wird im Folgenden zunächst anhand
von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 beschrieben. In Abbildung C.1 sind die Druckspannungs-
Stauchungskurven der in situ geprüften Probe zwei vergleichbaren ex situ erzeugten
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Abbildung C.1: Druckspannungs – Stauchungskurven von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 aus
dem in situ Druckversuch mit vergleichbaren ex situ Kurven mit angemerktem B2-
Phasenanteilen (optisch aus den Stirnflächen der Druckproben). Die drei charakte-
ristischen Stauchgrenzen sind markiert. Die Stauchung der Kurven differiert stark,
aber die Druckspannung stimmt gut mit der der ex situ Proben überein.
Kurven (Abschnitt B.2.2) gegenübergestellt. Das für die in situ Versuche verwendete
Gerät (Abschnitt 3.8.2) hat eine sehr geringe Steifigkeit. Dies führt zur Abweichung
der ermittelten Dehnung (in situ) von jener der ex situ Versuche. Es ist außerdem
bekannt, dass die geringere Steifigkeit zu einer verringerten plastischen Dehnung
führt [344]. Allerdings sind die Spannungswerte ähnlich und werden deshalb in der
folgenden Diskussion verwendet. Abbildung C.2 zeigt die Wasserfalldiagramme der
Beugungsbilder in Druckrichtung (a) und quer dazu (b). Die in Abbildung C.1 ge-
kennzeichneten Dehngrenzen sind auch hier in rot markiert. Sie beginnen vom Be-
trachter entfernt bei 0 MPa mit stark anisotropen B2-Reflexen. Aufgrund der großen
Kristalle und ihrer heterogenen Verteilung in diesen Legierungen (Abbildung B.11)
kommt immer nur eine begrenzte Anzahl in Beugung, welche sich im laufenden Ver-
such zusätzlich noch ändert. Daher zeigt die Intensität der B2 Reflexe zunächst kei-
nen eindeutigen Trend mit zunehmender Spannung. Erreicht die Spannung etwa
600 MPa, wird ein zusätzlicher Peak an der Flanke des B2 Hauptreflexes sichtbar
(Druckrichtung (a)). Dieser Peak kann dem Martensit ({111} – B19’ bzw {020} – B33
[353]) zugeordnet werden. Dieser Beginn der martensitischen Umwandlung, der sich
in der Druckkurve (Abbildung C.1) nicht abbildet, stimmt sehr gut mit der Dehn-
grenze der reinen B2 Phase in Cu47,5Zr45,5Al5Sc2 überein (Tabelle B.6). Gemäß der
Nomenklatur von Song et al. [254] wird dieser Punkt als erste Dehngrenze bezeich-
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(a) Druckrichtung
(b) Querrichtung
Abbildung C.2: Synchrotron-XRD-Pattern eine ausgewälsten Probe von Cu47,5Zr46,5-
Al5Sc1 in Druck (a) und Querrichtung (b). Die drei Stauchgrenzen sind rot markiert.
Mit ansteigender Spannung wandelt die B2-Phase in Martensit um (1. Stauchgrenze).
Diese Umwandlung beginnt in Druckrichtung früher und ist wesentlich ausgepräg-
ter. Bei der zweiten Stauchgrenze beginnt zusätzlich die Verformung der amorphen
Phase. Nach der dritten erfolgt laut Song et al [254] keine martensitische Umwand-
lung mehr, sondern Entzwillingung und Versetzungsvervielfältigung. (Probe e Abbil-
dung C.5)
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net. In Querrichtung (b) kann man nur eine winzige Schulter an gleicher Stelle er-
kennen. Die Intensität der dem Martensit zuordenbaren Reflexe steigt insbesondere
in Druckrichtung (a) bis zur makroskopischen Dehngrenze kontinuierlich an (zwei-
te Dehngrenze). Diese zweite Dehngrenze repräsentiert die Dehngrenze der amor-
phen Matrix. Sie ist niedriger als bei vollständig amorphen Proben, weil es zu einer
Spannungskonzentration um die Kristallite herum kommt und damit die Dehngren-
ze lokal früher erreicht ist [85, 381]. Auch danach läuft der Prozess der martensiti-
schen Umwandlung weiter und wird auch in Querrichtung (b) zunehmend sichtbar.
Die fortlaufende Verformung wird durch die anhaltende martensitische Umwand-
lung und die Scherbandbildung und -bewegung in der amorphen Matrix getragen
[254]. Obwohl die B2-Phase die diskutierten Schwankungen in der Intensität zeigt,
ist ein Abfall der Intensität nach der zweiten Dehngrenze offensichtlich (insbeson-
dere in Druckrichtung). Es kann jedoch kein eindeutiger Zusammenhang mit der
Abnahme der Intensität eines einzelnen B2 Reflexes wie bei Wu et al. [265] ausge-
macht werden. Um die und nach der dritten Dehngrenze bleiben die Intensitäten
beider Phasen nahezu konstant. Dies kann man wiederum mit einer weiteren Än-
derung des Verformungsmechanismus begründet werden, die nun nach Song et al.
[254] von der Entzwillingung und der Herausbildung hoher Versetzungsdichten do-
miniert wird. Auch hier stimmt die makroskopische Spannung mit der der zweiten
Dehngrenze von Cu47,5Zr45,5Al5Sc2 überein. Zum Schluss ist anscheinend nahezu
die gesamte B2-Phase in Druckrichtung umgewandelt, wohingegen noch ein wesent-
licher Anteil in Querrichtung vorhanden bleibt. Offensichtlich erreicht die Spannung
bzw. die Dehnung in Querrichtung nicht den notwendigen Schwellenwert zum Start
der martensitischen Umwandlung in allen Körnern. Die martensitische Umwandlung
geht mit einer Volumenexpansion einher [352] (Abbildung B.9). Die Zugdehnungen
(-spannungen) in Querrichtung führen anscheinend dennoch zu keinem entschei-
denden Absenken der Aktivierungsenergie für die Umwandlung nach dem Prinzip
des geringsten Zwanges (le Chatelier–Braun). Wohl weil die mit der martensitischen
Umwandlung einher gehende Volumenänderung zu gering ist [266]. Es wurden auch
Stichprobenartig Diffraktogramme in Richtung der maximalen Scherdehnung (circa
45◦ im Druckversuch) untersucht. Der Martensitstart lag dabei immer zwischen dem
der Druck- und Querrichtung.
Bei dem in Abbildung C.3 dargestellten Versuch wurde eine Probe (Cu47,5Zr46,5-
Al5Sc1) bis in den plastischen Bereich belastet und nachfolgend wieder entlastetet.
Aufgrund der geringeren Strahlenergie bei diesem Versuch (60 keV, siehe Tabelle 3.5)
haben die Kurven eine geringere Maximalintensität und wirken „verrauschter“ als in
Abbildung C.2. Dennoch können die grundsätzlichen Beobachtungen aus dem vor-
angegangenen Abschnitt nachvollzogen werden. Jedoch die Spannungen, ab denen
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(a) Druckspannungs – Zeit Kurve der Be- und Entlastung
(b) Diffraktogramme in Druckrichtung
(c) Diffraktogramme in Querrichtung
Abbildung C.3: Be- und entlastung einer Probe von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1. Die charakte-
ristischen Punkte sind in allen drei Abbildungen gleichartig markiert. Mit ansteigen-
der Spannung wandelt die B2-Phase in Martensit um. Diese Umwandlung beginnt in
Druckrichtung früher und ist wesentlich ausgeprägter. Die Makroskopische Dehn-
grenze liegt zwischen dem Beginn der martensitischen Umwandlung beider Richtun-
gen. (B2-Anteil: (5 ± 2) vol.%; Probe (c) Abbildung C.5)
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Abbildung C.4: Makroskopische Spannung bei Beginn der martensitischen Umwand-
lung in Abhängigkeit vom B2-Anteil der Proben (optisch aus den Stirnflächen der
Druckproben) für alle getesteten Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 Proben. Der Pfeil deutet den
Trend zu einer geringeren makroskopischen Spannung zum Beginn der martensi-
tischen Umwandlung mit steigendem B2-Gehalt an.
die martensitische Umwandlung einsetzt unterscheiden sich deutlich. In Querrich-
tung ist die martensitische Umwandlung sogar erst nach der makroskopischen Dehn-
grenze erkennbar. Die Unterschiede zwischen beiden Proben bestehen zum einen im
Anteil der B2-Phase und zum anderen in der Qualität der Diffraktogramme. Es be-
steht also die Möglichkeit, dass die martensitische Umwandlung im Diffraktogramm
erst später erkannt wird, da sowohl die Gesamtintensität, als auch der Anteil der
B2-Phase welcher zu dieser Beiträgt geringer als im vorangegangen beschriebenen
Versuch sind. Wu et al. [265] finden jedoch auch einen einen großen Einfluss des
Anteils der B2-Phase auf den Beginn der martensitischen Umwandlung im Kompo-
sit. Sie erklären dies mit einer dehnungsinduzierten martensitischen Umwandlung,
da beide Proben (mit verschiedenen B2 Anteilen) bei der gleichen atomaren Dehnung
der {200} Ebene der B2-Phase mit der Umwandlung beginnen. Allerdings sind die
makroskopische Spannung und Dehnung bei Kompositen nicht gleich auf die bei-
den Phasen verteilt [85, 262]. Die von Wu et al. [265] gefundene Abhängigkeit von
der atomaren Dehnung zeigt dies eindeutig, weil die lokale Dehnung in der B2-Phase
sich offensichtlich von der makroskopischen unterscheidet. Man kann allein die ato-
mare Dehnung durch die Beugungsmessung bestimmen, daher ist keine definitive
Aussage über die Spannung oder die Dehnung als Ursache möglich. Wenn man al-
lerdings von einem linear elastischen Material bis zum Beginn der martensitischen
Umwandlung ausgeht, sind beide durch den E-Modul gekoppelt. Abbildung C.4 zeigt
den Zusammenhang zwischen der makroskopischen Spannung zum Beginn der mar-
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(a) (4 ± 3) vol.% B2-Phase (b) (5 ± 1) vol.% B2-Phase (c) (5 ± 2) vol.% B2-Phase
(d) (8 ± 2) vol.% B2-Phase (e) (19 ± 1) vol.% B2-Phase (f) (20 ± 12) vol.% B2-Phase
Abbildung C.5: Stirnflächen der Druckproben von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 nach steigen-
dem B2-Anteil sortiert. (optisch, Punktanalyse)
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tensitischen Umwandlung und dem B2 Anteil in der Probe. Es gibt eine Korrelation
des steigenden B2-Anteils mit der Abnahme der Spannung bei der die martensiti-
sche Umwandlung beginnt. Dieser Trend wird von einer Probe mit einer enormen
Streuung des B2-Anteils nicht geteilt. Dennoch scheint es, dass je größer der Anteil
der amorphen Matrix ist, umso höher die makroskopischen Spannungen bei Beginn
der martensitischen Umwandlung. Bei dieser Betrachtung wurde die Verteilung und
Größe der B2-Phase nicht berücksichtigt, da die B2-Phase heterogen über die Probe
verteilt ist und eine solche Untersuchung zur Zerstörung der Probe geführt hätte. Al-
lerdings ist grundsätzlich davon auszugehen, dass eine geringere Korngröße zu einer
Behinderung der martensitischen Umwandlung führt, wie es beispielsweise von Wang
et al. [465] für eine Ni-Basis Formgedächtnislegierung beschrieben wurde. Aus den
in Abbildung C.5 dargestellten lichtmikroskopischen Aufnahmen der Stirnflächen der
Druckproben von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 kann man jedoch keine deutlichen Unterschiede
in der Korngröße zwischen der Probe (e) und der Probe (c) zu erkennen. Für eine
valide quantitative Untersuchung waren die möglichen Gefügeaufnahmen nicht aus-
reichend. Eine dritte Stauchgrenze ist nicht auszumachen, allerdings erfolgte auch
keine Belastung bis zum Bruch. Nach der Entlastung ist, anders als bei Wu et al.
[265] keine Umkehr der Umwandlung zu erkennen. Die Maxima des Martensits und
der B2-Phase bleiben weitestgehend konstant. Die auftretenden Änderungen in der
Intensität betreffen die Maxima beider Phasen und sind auf ihre heterogene Vertei-
lung zurückzuführen. Der Grund für die Umkehr der Umwandlung bei Wu et al. [265]
und deren Ausbleiben bei der Probe in dieser Arbeit kann zum einen in der Zusam-
mensetzung liegen. Allerdings haben beide Proben einen auffallend abweichenden
Anteil der B2-Phase. Daher ist es wahrscheinlich, dass die Probe mit viel (75 vol.%)
und agglomerierter B2-Phase von Wu et al. [265] beim Entlasten zurück umwandeln
kann. Dem entgegen wird die Probe mit wenig B2-Phase ((5 ± 2) vol.%) in dieser Ar-
beit vermutlich durch die umgebende, verformte Glasmatrix daran gehindert, weil
sich zwischen der Glasmatrix und den Kristallen ein Eigenspannungsfeld ausbildet
[262]. Dieses erzeugt Druckspannungen auf die Kristalle und verhindert dadurch wo-
möglich die teilweise Umkehr der martensitischen Umwandlung.
Die Wasserfalldiagramme von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 in Abbildung C.6 zeigen einen ho-
hen Anteil der B2-Phase, allerdings auch bereits vor der Verformung einen geringen
Anteil an Martensit. Zudem haben sich bei der Rascherhitzung und dem nachfolgen-
den Abschrecken wohl auch geringe Anteile der Tieftemperaturgleichgewichtsphasen
Cu10Zr7 und CuZr2 gebildet. Auffällig ist, dass sich die Intensität der Reflexe über
die gesamte Belastung sowohl für den Martensit als auch die B2-Phase in beide
Richtungen ähnlich ändert. Nur in Druckrichtung zeigt der Martensitreflex bei circa
30,5 nm−1 ({111} B19’ bzw {020} B33 [353]) einen davon unabhängigen Anstieg der
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Abbildung C.6: Belastung einer Probe von Cu44Zr44Al8Hf2Co2. Die charakteristischen
Punkte sind in allen drei Abbildungen gleichartig markiert. In dieser Probe ist ein
bereits ein hoher Anteil Martensit und auch geringe Anteile der Tieftemperaturgleich-
gewichtsphasen enthalten. Die Martensitische Umwandlung ist nur in Druckrichtung
und erst nach der Stauchgrenze zu erkennen.
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Abbildung C.7: Aufheizkurven der rascherhitzten Komposite von Cu44Zr44Al8Hf2Co2.
Für die Kurven sind die korrespondierenden B2-Gehalte angegeben.
Intensität. Trotz des hohen Anteils der B2-Phase (< 50 vol.%) beginnt die martensiti-
sche Umwandlung bei dieser Probe erst bei wesentlich höheren Spannungen als bei
den Proben von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1. Anscheinend führt entweder der Herstellungspro-
zess oder die Unterschiede in der Zusammensetzung zu diesem Phänomen. Bei der
Herstellung dieser Komposite wird die Probe aus dem amorphen Zustand schnell bis
über Tx erhitzt. Durch die relativ zur Schmelzabschreckung geringen Temperaturen
bei der Kristallisation ist der kritische Keimbildungsradius gering und das Keim-
wachstum verlangsamt [5, 246]. Dies führt zu einem Gefüge mit fein verteilten B2
Kristallen mit einem Korndurchmesser von (3,1 ± 0,7) μm (Abbildung C.8). Da bei
den Proben mit geringeren B2-Gehalten (an denen die Kristallgröße bestimmt wurde)
keine verformungsinduzierte martensitische Umwandlung zu beobachten ist, scheint
die Korngröße, wie im vorangegangenen Abschnitt diskutiert, zu einer Behinderung
der martensitischen Transformation führen [465] (Erhöhung der Aktivierungsener-
gie). Die teilweise Substitution von Cu mit Co und von Zr mit Hf zusammen mit dem
erhöhten Anteil an Al könnte allerdings auch zu einer deutlichen Veränderung der
Stapelfehlerenergie in der B2-Phase führen, welche auch die Aktivierungsenergie für
die martensitische Umwandlung beeinflusst [403, 404]. Der Vorteil dieser Komposite
für die quantitative Auswertung ist dennoch, dass durch die Vielzahl an Kristallen
kontinuierliche Beugungsringe auf dem 2D-Detektor zu erkennen sind und sich die
Reflexe mit der Belastung kaum ändern. Dadurch lassen sich sowohl die amorphen
Bereiche als auch die B2-Reflexe besser anpassen als bei Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 (siehe
Abschnitt 3.8.2).
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(b) Kristallgrößenverteilung
Abbildung C.8: Repräsentative REM-Aufnahme (a) und Kristallgrößenverteilung (b)
der rascherhitzten Cu44Zr44Al8Hf2Co2 Proben. Die experimentellen Details sind bei
Kosiba [5] und Kosiba et al. [246] zu finden.
C.2 Quantitative Betrachtung der Verfomung
Im Folgenden wird zunächst die in Abschnitt 3.8.2 beschriebene Anpassungsmethode
für die amorphe Phase der Komposite jener der ex situ I(q) Kurven für Druckversuche
an vollständig amorphen Proben gegenübergestellt. So kann abgeschätzt werden, ob
die Ausklammerung wesentlicher Bereiche des ersten Maximums in I(q) dennoch zu
einer zuverlässigen Anpassung und zu den gleichen Tendenzen während des Druck-
versuchs führt. Beispielhaft sind in Abbildung C.9 die atomare Dehnung in Druck-
richtung und quer dazu für je eine Probe der Zusammensetzungen Cu47,5Zr47,3Al5-
Sc0,2 und Cu46,5Zr46,5Al5Ag2 dargestellt. Die Darstellung über die Zeit wurde gewählt,
um das abknicken der Kurven nach der makroskopischen Dehngrenze zu zeigen (Be-
lastung mit 1 μm s−1, bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2 mit 10 μm s−1). Eine Auftragung über die
makroskopische Dehnung bringt Aufgrund der im vorherigen Abschnitt diskutierten
geringen Steifigkeit der in situ Prüfmaschinen keinen Erkenntnisgewinn, sondern
verwirrt eher durch die fehlerhaften Werte. Es ist gut zu erkennen, dass die atoma-
re Dehnung beider Methoden differieren. Die Anpassung wie sie bei den Kompositen
verwendet wird führt zu einer etwas geringeren ermittelten atomaren Dehnung, ins-
besondere in Druckrichtung. Vermutlich liegt dies an den angepassten Bereichen.
Diese liegen nicht am Maximum von q1 (wegen eines B2 Reflexes), sondern viel-
mehr an den Seiten des Peaks. Die Anpassung der ex situ Maxima erfolgte aufgrund
der leichte Asymmetrie des Peaks dagegen nur an dessen oberer Hälfte. Auch wenn
die absoluten Zahlenwerte leicht voneinander abweichen, so ist dennoch der gleiche
Trend mit zunehmender Belastung zu erkennen und die Methode ermöglicht es ab-
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(a) Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2
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(b) Cu46,5Zr46,5Al5Ag2
Abbildung C.9: Vergleich der in den Vorangegangenen Kapiteln angewandten ex situ
Anpassung des ersten Maximums in I(q) mit der für die Komposite angewandten
Anpassung unter Auslassung der Bereiche mit kristallinen Reflexen. Die atomare
Dehnung der ex situ Anpassung ist in Druck- und Querrichtung leicht höher als jene
der in situ Anpassung.
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Abbildung C.10: Vergleich der atomaren Dehnungskurven von Cu46,5Zr46,5Al5Ag2,
Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2 und Cu44Zr44Al8Hf2Co2 gegen die makroskopische Spannung.
Die Kurven sind nahezu Deckungsgleich. Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2 zeigt wegen der ausge-
prägten plastischen Verformung eine höhere maximale Druckspannung. Cu44Zr44-
Al8Hf2Co2 ist gerinfügig steifer als die anderen beiden Legierungen (E) und zeigt
dementsprechend einen leicht steileren Anstieg in ε11.
gesehen davon Informationen über die atomare Dehnung der amorphen Matrix und
der kristallinen Phase zu ermitteln, was sonst unmöglich wäre. Die meisten ande-
ren in situ Untersuchungen von Kompositen scheitern daran (siehe Abschnitt 2.4.3)
[304, 310, 312, 313, 316–318]. Zudem ist diese Arbeit die erste, in welcher der An-
satz von Poulsen et al. [292] auch für MGMC angewandt wird, also eine schrittweise
Integration der 2D-Diffraktogramme und die Anpassung eines ebenen Dehnungszu-
standes an die aus den Peaklagen ermittelten orienterungsabhängigen Dehnungen.
Dieser Ansatz hat gegenüber den Auswertungen welche allein auf Daten in Druck-
und Querrichtung basieren den Vorteil, dass die Fehleranfälligkeit durch die einzel-
nen Anpassungen aufgrund der 36 statt zweier Datenpunkte pro Zustand wesentlich
geringer ist.
Vergleicht man die Ergebnisse der atomaren Dehnung der amorphen Proben nach
der makroskopischen Dehngrenze mit denen in der Literatur [276, 283, 286, 293,
300], so kann man feststellen, dass die Dehnung in Druckrichtung ε11 und Quer dazu
ε22 wie bei Wang et al. [286] und Shakur Shahabi et al. [283] bei gleicher Spannung
konstant bleibt. Der von Qu et al. [293] und Liss et al. [300] beschriebene weitere
Anstieg in Querrichtung ist nicht zu beobachten und auch nicht die von Das et al.
[276] beschriebene konstante atomare Dehnung mit steigender Spannung. Letzte-
res kann wie in Abschnitt 2.4.2 erwähnt der Probengeometrie und der daraus fol-
genden Abweichung vom uniaxialen Spannungszustand zugeschrieben werden. Der
Anstieg der Querdehnung mit zunehmender Verformung kann womöglich auf die
Anpassung mit einer einfachen sin2 χ-Funktion statt jener für den ebenen Dehnungs-
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zustand (εat(σ, χ) = ε11 cos2 χ + ε12 sinχ cosχ + ε22 sin2 χ Gleichung 2.11) zurückgeführt
werden. Grundlegend betrachtet, ist die Proportionalität der atomaren Dehnung zur
makroskopischen Spannung im monolithischen Glas naheliegend, da die atomaren
Dehnungen aus den Atomabständen berechnet werden, welche wiederum über den
Elastizitätsmodul (E) mit der Spannung verknüpft sind. Die geringen Unterschiede
im Anstieg von ε11 zwischen Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2 und Cu44Zr44Al8Hf2Co2 können dem
geringfügig höheren E-Modul von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 zugeschrieben werden.
Die quantitative Auswertung der Komposite ist nach den Anteilen der kristallinen
Phase und den damit nachvollziehbaren Änderungen im Verformungsverhalten un-
terteilt:
• bis circa 5 vol.%: nur Anpassung des Glases
• ab circa 5 vol.%, bis circa 20 vol.%: Anpassung von Glas und bei Cu44Zr44Al8-
Hf2Co2 B2-Phase
• ab circa 50 vol.%: Anpassung von B2-Phase und Glas
Bei der Anpassung der Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 Proben ist es dabei besonders herausfor-
dernd das amorphe Maximum und die kristallinen Reflexe zu trennen und aus beiden
die jeweilige Dehnung zu berechnen. Auch schon bei recht geringen Anteilen der B2-
Phase bleiben durch die martensitische Umwandlung nur kleine Bereiche des ersten
Maximums zur Anpassung übrig. Zudem ist durch die geringe Anzahl an Kristallen
unterschiedlicher Orientierung die Intensität der kristallinen Reflexe großen Schwan-
kungen unterworfen. Die Ergebnisse von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 sind dementsprechend
mit einem großen Fehler aus der Anpassung behaftet (siehe Abbildung C.11a). Die
Proben von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 sind, wie bereits in vorherigen Abschnitt erwähnt,
trotz eines geringeren B2-Anteils durch ihre späte martensitische Umwandlung und
die Vielzahl von Kristallen verschiedenster Orientierung wesentlich einfacher anzu-
passen, was sich auch in den Fehlerbalken in Abbildung C.11b äußert. Allerdings
hat sich bei den Proben von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 zum Teil der Druckstempel unter den
Proben plastisch verformt, weshalb die ermittelten Dehnungen grundsätzlich nicht
verwendbar sind und ein uniaxialer Spannungszustand nicht sicher angenommen
werden kann.
Die Proben (2 Cu47,5Zr46,5Al5Sc1, 1 Cu46,5Zr46,5Al5Ag2, 4 Cu44Zr44Al8Hf2Co2) mit
den geringe Anteilen der B2-Phase ( ≤ 5 vol.%) in Abbildung C.12 und C.13 kor-
respondierenden komplett amorphen Proben mit gleicher (Cu46,5Zr46,5Al5Ag2 und
Cu44Zr44Al8Hf2Co2) oder ähnlicher (Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 mit Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2) Zu-
sammensetzung und gleicher Anpassungsmethode (siehe erster Absatz). Die Proben
von Cu44Zr44Al8Hf2Co2 sind nur bis 30 K oberhalb von Tg Man kann nur geringe
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(b) Cu44Zr44Al8Hf2Co2 (6,3 ± 1,4) vol.% B2-Phase
Abbildung C.11: Vergleich der ermittelten Dehnungen der B2-Phase, Beispielhaft
für je eine Probe von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 und Cu44Zr44Al8Hf2Co2. Der enorme Fehler
(Standardabweichung der Anpassung nach Gleichung 2.11) der Cu47,5Zr46,5Al5Sc1
Probe kommt durch die heterogene Verteilung der Intensität (wenige große Kristalle)
und bei höheren Spannungen durch die ausgeprägtere martensitische Umwandlung
verglichen mit Cu44Zr44Al8Hf2Co2 zustande. Cu44Zr44Al8Hf2Co2 hat hingegen eine ho-
mogene Verteilung feiner Kristalle, die sich erfolgreicher Anpassen lassen. Dies ist an
der Standardabweichung der Ergebnisse deutlich nachzuvollziehen.
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(a) Cu46,5Zr46,5Al5Ag2
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(c) Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2
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(d) Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2
Abbildung C.12: Atomare Dehnung gegen Zeit und makroskopische Druckspannung
für Cu46,5Zr46,5Al5Ag2 und Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 aufgetragen. Die weinroten Kurven ge-
hören zu den monolithischen Gläsern, die anderen zu den Glasphasen der jeweiligen
Komposite (B2 Anteile in Klammern). die Auftragungen über die Zeit sind so verscho-
ben, dass die ε11 Kurven eine möglichst große Deckung haben, um Unterschiede beim
Anfahren der Prüfmaschine auszugleichen. Cu46,5Zr46,5Al5Ag2 zeigt keine deutlichen
Unterschiede zwischen dem Glas und der Glasphase des Komposits und auch bei
Cu47,5Zr47,3Al5Sc0,2 sind die Unterschiede gering und nur die atomaren Dehnungen
bei gegebener Druckspannung leicht erhöht.
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Abbildung C.13: Atomare Dehnung gegen Zeit und makroskopische Druckspannung
für Cu44Zr44Al8Hf2Co2 aufgetragen. Die weinroten Kurven gehören zu den monolithi-
schen Gläsern, die anderen zu den Glasphasen der jeweiligen Komposite (B2 Anteile
in Klammern). die Auftragungen über die Zeit sind so verschoben, dass die ε11 Kurven
eine möglichst große Deckung haben, um Unterschiede beim Anfahren der Prüfma-
schine auszugleichen. Aufgrund der zwischen der Versuche zu wechselnden Backen
und der damit veränderten Steifigkeit des Systems, sind die Zeit-Auftragungen für
beide getrennt erfolgt. Die Unterschide zwischen den Gläsern und Kompositen sind
gering und insbesondere das frühe erreichen der Dehngrenze in (a) wohl der plasti-
schen Verformung der Backen zuzurechnen. Gegen die Spannung aufgetragen zeigen
sich die atomaren Dehnungen (ε11 und ε22) der meisten Komposite geringfügig erhöht.
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Abweichungen zwischen den Kurven der Komposite und der Gläser aller drei Zu-
sammensungen erkennen. Die atomare Dehnung in Druckrichtung ε11 ist bei nahezu
allen Proben im Komposit leicht höher als im monolithischen Glas. Die Querdehnung
ε22 ist indessen gegenüber den monolitischen Gläsern für Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 leicht er-
höht, bei Cu46,5Zr46,5Al5Ag2 gleich und bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2 streut sie zwischen den
Proben stark. Es ist nicht eindeutig zu klären, ob diese Effekte durch den Einfluss
der kristallinen Phasen auf die Form des ersten Maximums in I(q) und damit durch
Unterschiede in dessen Anpassung zustande kommen, oder doch durch den Ein-
fluss der kristallinen Phase auf die Dehnungsverteilung. Mit dem Synchrotronstrahl
wird über ein relativ großes Volumen gemittelt. Zusätzlich liegen die Unterschiede
zwischen den Gläsern und den Kompositen wohl primär in der Spannungskonzen-
tration um die Kristalle [85]. Geringe Änderungen in der atomaren Dehnung mögen
dennoch bereits möglich sein, aber dies kann erst durch die Trends in den Proben
mit höherem B2-Anteil bestätigt werden.
Zwischen circa 5 vol.% und 20 vol.% B2-Phase sind die kristallinen Reflexe ausge-
prägt genug, dass bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2 eine interpretierbare Anpassung erfolgen
kann. Vergleicht man die atomaren Dehnungen der amorphen Phase dieser Proben
mit denen der monolithischen Gläser (Abbildung C.14), so ist die atomare Dehnung in
Druckrichtung ε11 für alle Proben und Zusammensetzungen zunächst nahezu iden-
tisch. Die atomare Dehnung der Komposite von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 in Querrichtung
ε22 zeigt für alle Proben nach anfänglichem Anstieg ein absinken mit steigender Span-
nung. Die Spannung bzw. Zeit nach der dieses Phänomen auftritt ist für jede Probe
unterschiedlich und unterschiedlich ausgeprägt. Es scheint jedoch eine Korrelati-
on mit dem Anteil der B2-Phase zu geben, der die Probe mit (20 ± 12) vol.% nicht
folgt, vermutlich wegen. Die anderen drei Proben zeigen mit steigendem B2-Anteil ei-
ne geringere Spannung, bei welcher das Absinken von ε22 beobachtet werden kann.
Die Probe mit (5 ± 2) vol.% B2-Phase zeigt das Absinken in ε22 aber die Probe mit
(5 ± 1) vol.% in Abbildung C.12d nicht. Betrachtet man die Gefügebilder beider Proben
in Abbildung C.5 so ist ein Unterschied in der Größe und Verteilung der B2-Phase zu
erkennen. Analog dazu ist auch bei den Gefügebildern der Proben mit (19 ± 1) vol.%
und (20 ± 12) vol.% ein Unterschied in der Größe und Verteilung der B2-Kristalle zu
erkennen. Tendenziell scheinen kleinere, homogener verteilte B2-Kristalle auch eine
Verschiebung des Absinkens von ε22 zu höheren Spannungen zu bewirken, analog
zur vorangegangen berichteten Abhängigkeit des Beginns der martensitischen Um-
wandlung von der Korngröße. Die Pfeile in den Diagrammen zeigen den aus den
Beugungsbildern ermittelten Beginn der martensitischen Umwandlung der jeweiligen
Probe in Druck- ε11 und Querrichtung ε22 an. Diese folgen zwar dem gleichen Trend
mit dem B2-Anteil, sind jedoch nicht deckungsgleich mit dem Beginn des Absinkens
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Abbildung C.14: Atomare Dehnung gegen Zeit und makroskopische Druckspannung
für Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 und Cu44Zr44Al8Hf2Co2 aufgetragen. Die weinroten Kurven ge-
hören zu den monolithischen Gläsern, die anderen zu den Glasphasen der jeweiligen
Komposite (B2 Anteile in Klammern). die Auftragungen über die Zeit sind so ver-
schoben, dass die ε11 Kurven eine möglichst große Deckung haben, um Unterschiede
beim Anfahren der Prüfmaschine auszugleichen. Aufgrund der bei Cu44Zr44Al8Hf2-
Co2 zwischen den Versuchen zu wechselnden Backen und der damit veränderten
Steifigkeit des Systems, sind die Zeit-Auftragungen für beide getrennt erfolgt. Die
Kurven für Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 und Cu44Zr44Al8Hf2Co2 sind deutlich Unterschiedlich.
Bei Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 fällt ε22 bei weiter ansteigendem ε11 ab. Das Einsetzen der mar-
tensitischen Umwandlung ist in den Diagrammen von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 mit Pfeilen
in den Farben der jeweiligen Kurve dargestellt. Bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2 sind nur ge-
ringe Unterschiede zu erkennen. In (c) zeigt sich die Verformung der Stempel durch
die Unterschiede in der Dehngrenze. In ε11 haben die Komposite eine leicht höhere
atomare Dehnung, aber in ε22 eine leicht geringere.
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(c) > 50 vol.% B2 Phase
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Abbildung C.15: Die atomare Dehnung der B2- und der Glasphase einer Cu44Zr44Al8-
Hf2Co2 Probe mit (6,3 ± 1,4) vol.% B2-Phase und einer mit über 50 vol.% B2-Phase
als Funktion der Zeit und der Druckspannung. Bei beiden ist die atomare Dehnung
der B2-Phase erhöht, allerdings bei (a) nur geringfügig und bei (c) deutlich. Die {110},
{211} und {321} Ebenen zeigen eine geringere atomare Dehnung als die anderen Ebe-
nen (korreliert mit Gleitsystemen von metallischen CsCl Strukturen [467]).
C.2. Quantitative Betrachtung der Verfomung 307
von ε22. Bei den Proben mit besonders großer plastischer Verformung ist zusätzlich
ein Absinken von ε11 mit fortschreitender Verformung (Zeit), aber auch mit steigen-
der makroskopischer Spannung zu beobachten. Beide Phänomene sind vermutlich
auf die Wechselwirkungen zwischen der Glasphase und der sich martensitisch um-
wandelnden B2-Phase zurückzuführen. Das Absinken von ε22 tritt immer zwischen
dem Beginn der martensitischen Umwandlung in Druck- und in Querrichtung auf.
Da dieser Beginn aus den Beugungsdaten mit teils unterschiedlicher Qualität ermit-
telt wurde und die Umwandlung auch dann nicht in jeder Probe mit der gleichen
Geschwindigkeit abläuft, ist davon auszugehen, dass der Abbau der atomaren Deh-
nungen in Querrichtung durch die martensitische Umwandlung ausgelöst wird. Über
den genauen Mechanismus kann man dabei nur spekulieren. Vermutlich führt aber
die Spannungsumverteilung durch die martensitische Umwandlung zur lokalen SB-
Bildung [85] und damit zu einer Entlastung in Querrichtung. Bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2
sind in der atomaren Dehnung insbesondere in Abbildung C.14c deutliche Unter-
schiede in den Stauchgrenzen der unterschiedlichen Proben zu erkennen. Diese sind
vermutlich auf die Verformung des Druckstempels und ein darauf folgendes abkni-
cken der Proben zurückzuführen. Wie bei den Proben mit weniger als 5 vol.% B2-
Phase sind die atomaren Dehnungen in Druckrichtung ε11 im Komposit höher und
auch die Dehnungen in Querrichtung ε22 leicht geringer als im monolithischen Glas.
Dieser Trend scheint daher tatsächlich durch die kristallinen Zweitphasen bedingt zu
sein. Der E-Modul des Martensits kann als höher angenommen werden, als der der
Glas- und der B2-Phase [85]. Vermutlich führt die dadurch entstehende elastische
Fehlpassung und die Verformung der B2-Phase auch zu einer, allerdings geringfü-
gigen Spannungsumverteilung in der Glasphase. Bei diesen geringen Unterschieden
können jedoch auch die lückenhafte Anpassung der monolithischen Gläser und Kom-
posite und die Verformung des Druckstempels auch zu der Abweichung führen.
Die Komposite der beiden Legierungen Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 und Cu44Zr44Al8Hf2Co2
zeigen ein deutlich unterschiedliches Verformungsverhalten der Glasphase. Da es bei
Cu44Zr44Al8Hf2Co2 zu keiner martensitischen Umwandlung kommt, sondern zur Auf-
nahme eines Teils der Last durch die B2-Phase und den Anteil martensitischer Phase
im Ausgangsgefüge unterschiedet sich die Lastverteilung zwischen den Legierungen
enorm. Bei Cu44Zr44Al8Hf2Co2 kommt es nur zu geringen Änderungen verglichen mit
dem monolithischen Glas. Dagegen führt wohl die martensitische Umwandlung bei
Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 zu einem Abbau der Zugdehnungen in Querrichtung ε22 und da-
mit einer deutlichen Abweichung von den atomaren Dehnungen des monolithischen
Glases.
Von den untersuchten 7 Proben mit einem Phasenanteil von circa 5 vol.% bis
20 vol.% ist jeweils eine von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 (4 – Abbildung C.11a) und eine von
Cu44Zr44Al8Hf2Co2 (3 – Abbildung C.15a und C.15b) ausgewählt und mit den Er-
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Abbildung C.16: Die atomare Dehnung der B2- und der Glasphase zweier Cu44Zr44-
Al8Hf2Co2 Proben mit (6,3 ± 1,4) vol.% B2-Phase als Funktion der Zeit und der Druck-
spannung. Bei beiden ist die atomare Dehnung der B2-Phase geringfügig erhöht. Die
{110}, {211} und {321} Ebenen zeigen eine geringere atomare Dehnung als die anderen
Ebenen (korreliert mit Gleitsystemen von metallischen CsCl Strukturen [467]).
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gebnissen der amorphen Phase und der kristallinen Reflexe dargestellt. Da bei den
Proben von Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 keine interpretierbaren Ergebnisse zu ermitteln waren,
eine Probe beispielhaft in Abbildung C.11a gezeigt und zur verbesserten Übersicht-
lichkeit die Scherdehnungen nicht mit aufgetragen. Die Auswertung der restlichen
Cu44Zr44Al8Hf2Co2 Proben ist in Abbildung C.16 zu finden, diese verhalten sich ana-
log zur betrachteten Probe. Die atomaren Dehnungen der verschiedenen Ebenen der
B2-Phase variieren untereinander, sind jedoch immer mindestens so groß wie die
der amorphen Phase. Auch Unterschiede zwischen den verschiedenen Kristallebe-
nen der B2-Phase sind zu erkennen. Die {110}, {211}und {321} Ebenen zeigen da-
bei die geringsten atomaren Dehnungen. Alle drei Ebenen haben die gemeinsame
Gleitrichtung 〈111〉 [467], welche wegen ihrer fünf Gleitsysteme für die hohe Dukti-
lität von B2 Phasen verantwortlich gemacht wird [468]. Diese Gleitsysteme lassen
sich zudem besonders leicht aktivieren, da sie nur eine geringe Verschiebung mit je-
der Aktivierung produzieren und zudem auch partielle Versetzungen zulassen [467].
Die Ebene mit der höchsten atomaren Dehnung {100} kann nur in 〈100〉 Richtung
scheren und gehört zu den nur drei Gleitsystemen in dieser Richtung, vermutlich
akkumuliert sich die atomare Dehnung aufgrund der höheren Aktivierungsenergie
für den Gleitvorgang in dieser Ebene mehr als in den anderen. Bei dieser Betrach-
tung wird die martensitische Umwandlung außer Acht gelassen. Diese tritt bei den
Cu44Zr44Al8Hf2Co2 Proben jedoch, ohnehin erst bei Spannungen oberhalb der ma-
kroskopischen Dehngrenze (Glasphase) auf. Bei Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 kann die marten-
sitische Umwandlung ein zusätzlicher Grund für die starken Schwankungen in den
berechneten atomaren Dehnungen der B2-Phase dieser Legierung sein. In diesem
Zusammenhang berichten Liss & Yan [485] beispielsweise von einer starken Abwei-
chung vom ebenen Dehnungszustand durch den orientierungsabhängigen Abbau von
Spannungen (Dehnungen) durch Zwillingsbildung in {220} Fe, ähnlich der orientie-
rungsabhängigen martensitischen Umwandlung bei Cu47,5Zr46,5Al5Sc1.
Oberhalb von 30 vol.% B2-Phase ist die Perkolationsgrenze (circa 30 vol.%) der kris-
tallinen Phase überschritten [9, 256]. Man kann die Proben nun nicht mehr eindeutig
als MGMC beschreiben, da die amorphe Phase nicht mehr zwingend die Matrix des
Komposits ist. Dies ist auch im Gefügebild der untersuchten Probe von Cu44Zr44-
Al8Hf2Co2 in Abbildung C.17 zu erkennen. Diese Probe enthält offensichtlich über
30 vol.% B2-Phase. Es scheint auch in den Atomaren Dehnungen in Abbildung C.15c
und C.15d, dass die amorphe Phase nicht mehr die tragende im Komposit ist. Die
atomare Dehnung ist wesentlich geringer als die in der B2-Phase und auch geringer
als in der Glasphase der vorangegangen diskutierten Komposite und monolithischen
Gläser. Der hohe Anteil der B2-Phase führt bei dieser Probe anscheinend zu einem
zusammenhängenden Netzwerk, welches die Last aufnimmt. In Abbildung C.18 ist
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Abbildung C.17: Repräsentative lichtmikroskopische Aufnahme des Gefüges der
Cu44Zr44Al8Hf2Co2 Probe mit über 30 vol.% kristalliner Phase.
zu erkennen, dass die Steifigkeit der Glasphase (Anstieg von ε11) dennoch deckungs-
gleich mit der des monolithischen Glases ist, also anscheinend strukturell keine
großen Änderungen in ihr aufgetreten sind.
Eine einfache FEM-Simulation verdeutlicht die Unterschiede zwischen vereinfach-
ten Glasmatrix- und den B2-Matrix Kompositen Abbildung C.19. In den MGMC Wird
die Spannung von der amorphen Matrix getragen und die korrespondierende Deh-
nung an die kristallinen Einschlüsse weitergegeben. Die E-Moduli der B2- und der
amorphen Phase sind nahezu gleich [256], daher ist zunächst keine Passungsspan-
nung vorhanden. Erreicht die Dehnung in den Kristallen jedoch den Wert ihrer Dehn-
grenze, so kommt es zu plastischen Verformung und zur Ausbildung eines komplexen
Spannungszustandes in der amorphen Phase um den Kristall, welcher zu der lokalen
SB-Bildung führt und die hohe plastische Verformung ermöglicht [85]. Diese Ergeb-
nisse sind in Übereinstimmung mit denen aus der Literatur (siehe Abschnitte 2.4.3
und 2.3.3) [85, 313, 317]. Dreht man jedoch die Zusammensetzung des Komposits
um, so dass die B2-Phase die Matrix bildet, kommt es zu einer starken plastischen
Verformung der B2-Phase. Die amorphe Phase bleibt jedoch unter ihrer Dehngren-
ze, da der Abbau der eingebrachten Energie durch die plastische Verformung der
B2-Phase um sie herum geschieht. Allerdings ist anders als im in situ untersuchten
Komposit (Abbildung C.15c) bei dem einfachen Austausch der Phasen im FEM Mo-
dell die Spannung im Glas höher als in der B2-Phase. Daraus müsste sich auch eine
erhöhte atomare Dehnung der Glasphase ergeben. Die experimentellen Ergebnisse
zeigen jedoch das exakte Gegenteil. Das Gefügebild (Abbildung C.17) und die Her-
stellung des Komposits lassen eine andere Morphologie der amorphen Phase als in
der Simulation vermuten. Wahrscheinlich ist eine amorphe Phase, welche die Lücken
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Abbildung C.18: Atomare Dehnung gegen Zeit und makroskopische Druckspannung
für Cu44Zr44Al8Hf2Co2 aufgetragen. Die weinroten Kurven gehören zu den monolithi-
schen Gläsern, die anderen zu den Glasphasen der jeweiligen Komposite (B2 Anteile
in Klammern). die Auftragungen über die Zeit sind so verschoben, dass die ε11 Kur-
ven eine möglichst große Deckung haben. Diese Verschiebung zeigt eine ähnliche
Verformung der Glasphase im Komposit und im monolithischen Glas in ε11 (a), aber
deutliche Unterschiede in der makroskopischen Spannung bei der jeweiligen atoma-
ren Dehnung.
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(a) Glasmatrix mit B2 Einschluss, plastische Dehnung und Spannungsvektor
(b) B2-Matrix mit Glaseinschluss, plastische Dehnung und Spannungsvektor
Abbildung C.19: Darstellung zweier Verformungsgrade (ansteigend von links nach
rechts) der FEM-Simulation mit der Glas- bzw. der B2-Phase als Matrix. Die Farb-
kontur stellt die plastische Dehnung von 0 % bis 3 % dar und die Spannungen sind
in Betrag und Richtung als Pfeile angegeben. Die Plastische Dehnung erfolgt bei bei-
den primär in der B2-Phase, wobei wenn diese die Matrix ist in der amorphen Phase
keinerlei plastische Verformung geschieht. In der Probe mit Glasmatrix erfolgt auch
eine lokalisierte plastische Verformung der amorphen Matrix.
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(a) Glasmatrix mit B2 Einschluss, von Mises Spannung
(b) B2-Matrix mit Glaseinschluss, von Mises Spannung
Abbildung C.20: Darstellung zweier Verformungsgrade (ansteigend von links nach
rechts) der FEM-Simulation mit der Glas- bzw. der B2-Phase als Matrix. Die korre-
spondierenden von Mises Spannungen der Diagramme in Abbildung C.19 als Farb-
kontur von 0 MPa bis 2000 MPa. Die Spannungen im Glasmatrix Komposit sind we-
sentlich höher als im B2-Matrix Komposit. Die Spannung in der Glasphase ist bei
beiden in der amorphen Phase höher als in der B2-Phase.
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zwischen den kugeligen B2-Ausscheidungen füllt. Dadurch könnte es zu einer so
enormen Spannungsheterogenität in der Glasphase kommen, dass die Dehngrenze
lokal bereits bei geringer makroskopischer Spannung überschritten wird. Dies würde
zu einer Entlastung der restlichen Glasphase führen und damit wiederum doch die
B2-Phase zur tragenden Phase machen.
Die untersuchten Proben zeigen in Abhängigkeit von den Anteilen der amorphen
und der kristallinen B2-Phase unterschiedliche makroskopische Eigenschaften. Mit
Anteilen unter 10 vol.% B2-Phase verändert sich wie in der Literatur berichtet die
Stauchgrenze nahezu nicht [9, 254, 256, 263]. Dies spiegelt sich auch in den ato-
maren Dehnungen der amorphen Phase dieser Proben wieder, welche sich analog zu
jener der monolithischen Gläser verhält. Die plastische Verformung wird jedoch meist
leicht erhöht. Höhere B2 Gehalte von bis zu 20 vol.% wirken sich wesentlich stärker
auf das Verformungsverhalten der MGMC aus. Die Dehngrenze nimmt ab und die
plastische Verformung steigt an [9, 254, 256, 263]. Zudem sind Unterschiede in der
martensitischen Umwandlung zwischen Cu47,5Zr46,5Al5Sc1 und Cu44Zr44Al8Hf2Co2
präsent, die anscheinend zu einer Abweichung der Querkontraktion in der amorphen
Phase führen. Bei einem Anteil über 30 vol.% ist das Perkolationslimit überschritten
[9, 256], die B2-Phase fungiert als Matrix und wird in ihrer Verformung nicht mehr
wesentlich durch die amorphe Phase eingeschränkt. Die vereinfachte Betrachtung in
einer FEM Simulation zeigt jedoch durch die Abweichung vom experimentellen Er-
gebniss, dass die Geometrie der eingelagerten Phase eine wichtige Rolle zu spielen
scheint.
